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Kurzfassung  V 
KURZFASSUNG 
Bei der Fertigung von Bauteilen aus Einsatzstählen bieten aufgrund der Kostenver-
teilung die Bereiche mechanische Bearbeitung und Wärmebehandlung ein großes 
Einsparpotenzial. Durch eine Erhöhung der Aufkohlungstemperatur von heute ca. 
950°C auf beispielsweise 1050°C lassen sich - aufgrund der Beschleunigung der 
Übergangs- und Diffusionsvorgänge - signifikante Prozesszeitverkürzungen erzielen. 
Wird die Aufkohlungstemperatur erhöht, ist jedoch zu beachten, dass eine Misch- 
oder Grobkornbildung des Austenits vermieden wird. Die Korngröße ist jedoch eine 
Systemeigenschaft die durch nahezu jeden Schritt in der Prozesskette von der 
Stahlherstellung bis zur Einsatzhärtung beeinflusst wird.  
Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung des Einflusses des Herstellungsprozesses 
auf die Feinkornstabilität von Einsatzstählen. Zur Simulation des Warmumformpro-
zesses wurden im Labormaßstab Stauchversuche an zwei Standardwerkstoffen 
(16MnCr5 / 20NiCrMo2) sowie zwei Nb-legierten Einsatzstählen (16MnCr5Nb / 
20NiCrMo2Nb) durchgeführt. 
Eine Steigerung der Feinkornstabilität während der Einsatzhärtung ist ausschließlich 
von der Größe der vorliegenden Ausscheidungen abhängig. Dabei reicht eine Be-
trachtung der mittleren Ausscheidungsgröße jedoch nicht aus, da die Ausschei-
dungsverteilung mit jedem weiteren Prozessschritt - also auch der Einsatzhärtung 
selbst - verändert wird.  
Für die untersuchten Werkstoffe konnte gezeigt werden, dass bei einer Umformung 
unterhalb einer werkstoffspezifischen Umformtemperatur T1 im Bereich der Halb-
warmumformung die Feinkornstabilität primär vom Anlieferungszustand bestimmt 
wird, da die niedrigere Temperatur durch unzureichende Diffusion eine Veränderung 
der Ausscheidungsmorphologie verhindert. Wird T1 überschritten, so ist die Korn-
wachstumstemperatur bei einer anschließenden Einsatzhärtung eine Funktion des 
Umformgrades. Mit zunehmendem Umformgrad steigt dabei die Gefahr, dass unzu-
lässiges Kornwachstum stattfindet. Wird die Umformtemperatur weiter erhöht und 
übersteigt sie die werkstoffspezifische Temperatur T2, (Warmumformung), so ist nicht 
mehr mit dem Auftreten von unzulässigem Kornwachstum in Abhängigkeit der 
Umformung zu rechnen, sofern der Werkstoff ausreichend Mikrolegierungselemente 
sowie ein angepasstes Al/N-Verhältnis enthält.  
VI  Abstract 
ABSTRACT 
Considering the processing of case hardening steel components, the machining as 
well as the heat treatment offer great capability for cost savings. By increasing the 
carburising temperature from today approximately 940°C up to e.g. 1050°C signifi-
cant process time reductions are achievable due to the acceleration of diffusion and 
absorption processes. While increasing the carburising temperature, the appearance 
of prohibited coarse austenite grains has to be avoided. However the former 
austenite grain size is an attribute of the overall process chain from steel melting to 
case hardening. 
In this work, the influence of the manufacturing process on grain size stability of case 
hardening steels has been investigated. To simulate the hot forming process in labo-
ratory scale compression tests (Rastegaev samples) have been performed to 
different standard steel grades (16MnCr5 / 20NiCrMo2) as well as two micro-alloyed 
(16MnCr5Nb / 20NiCrMo2Nb) steel grades.  
An increase in grain size stability during carburising simply depends on the size of 
precipitates. Unfortunately the use of a mean precipitate size is not significant, be-
cause the size distribution is modified by every single process step - even the case 
hardening itself. 
The results of this work show, that if deformation is carried out by warm deformation 
below a specific temperature T1 - which is a function of the chemical composition - 
grain size stability is assessed by the condition of precipitates upon delivery. The low 
temperature prevents a change in precipitate morphology by low diffusion. Increasing 
the deformation temperature the grain size stability during following case hardening 
depends on the deformation degree. The higher the deformation degree, the bigger 
is the risk of illegal grain coarsening. With a further increase of the deformation tem-
perature - above a specific temperature T2 - no dependence of grain coarsening tem-
perature and deformation degree is observed, assumed that the material contains an 
adequate content of micro-alloying elements Nb and Ti as well as Al and N.  
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Einleitung und Zielsetzung  1 
1 EINLEITUNG UND ZIELSETZUNG 
Für mechanisch hoch beanspruchte Zahnräder und Wellen, sowohl in Getrieben als 
auch in anderen Maschinenbauelementen bieten Einsatzstähle unter Verwendung 
einer entsprechenden Einsatzhärtung eine ausreichend hohe Belastbarkeit. Aufgrund 
der optimalen Leistungsgewichte werden insbesondere Fahrzeuggetriebeteile in 
PKW- und Nutzfahrzeuggetrieben aus Einsatzstählen hergestellt. Die günstigen Ei-
genschaften werden jedoch mit hohen Aufwendungen bei der Wärmebehandlung er-
kauft [1].  
Trotz dieser hohen Aufwendungen ist das Einsatzhärten seit vielen Jahren der domi-
nierende Wärmebehandlungsprozess für hoch beanspruchte Bauteile in Motoren, 
Maschinen, Getrieben, Fahrzeugaufhängungen, etc. und nimmt heute mehr als ein 
Drittel des Marktanteils aller Wärmebehandlungs-Härteprozesse ein. Das Standard-
verfahren zur Einsatzhärtung ist dabei die Aufkohlung im Gas mit anschließender 
Abschreckung im Öl. Neuere Entwicklungen in der Verfahrenstechnik der Einsatz-
härtung ermöglichen, die Nachteile der Gasaufkohlung - wie z.B. den relativ langsa-
men Kohlenstoffübergang und die daraus resultierenden langen Prozesszeiten, den 
hohen Gasverbrauch sowie den Einsatz von Härteölen etc. - zu beheben. Hier ist in 
erster Linie die Niederdruckaufkohlung mit Hochdruckgasabschreckung zu nennen 
[2].  
Bei der Fertigung von Zahnrädern für den Getriebebau bieten aufgrund der Kosten-
verteilung die Bereiche mechanische Bearbeitung und Wärmebehandlung ein aus-
reichend großes Einsparpotenzial. Bild 1.1 zeigt exemplarisch die Kostenverteilung 
für die Produktion eines Stirnrades (∅ 350 mm). 25% der Kosten fallen dabei allein 
durch die Wärmebehandlung an. Die sich anschließende Hartbearbeitung hat einen 
Anteil von 20%. 
Durch eine Erhöhung der Aufkohlungstemperatur von ca. 950°C auf beispielsweise 
1050°C lassen sich - aufgrund der Beschleunigung der Übergangs- und Diffusions-
vorgänge - signifikante Prozesszeitverkürzungen erzielen. Dies ist insbesondere für 
Anwendungen, deren Einsatzhärtungstiefen (Eht) von ≥ 2 mm Aufkohlungszeiten von 
bis zu 20 Stunden und mehr erfordern, von Interesse. Hier lässt sich leicht eine Ver-
kürzung der Aufkohlungsdauer von mehr als 10 Stunden erreichen. Wird die Auf-
kohlungstemperatur erhöht, ist jedoch zu beachten, dass eine Misch- oder Grob-
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kornbildung des Austenits vermieden wird, die zu einer Verschlechterung der me-
chanischen Eigenschaften führt. Auch wenn das Gefüge nach der Einsatzhärtung 
fast vollständig martensitisch vorliegt, ist eine Verschlechterung der mechanischen 
Eigenschaften mit zunehmender Austenitkorngröße festzustellen [z.B. 1/3]. 
 
Bild 1.1 Kostenverteilung bei der Zahnradfertigung (bezogen auf ein Stirnrad 
∅ 350 mm) [4]. 
Nach heutigem Wissensstand ist die Korngröße eine Systemeigenschaft, bei der im 
Wesentlichen die folgenden Haupteinflussfaktoren bestehen:  
• Chemische Zusammensetzung (einschließlich besonders wirksamer Mikrolegie-
rungselemente), 
• Zeit-Temperatur-Abläufe beim Walzen, Schmieden und Glühen sowie 
Umformvorgänge mit oder ohne Erwärmung (Kaltfließpressen, Schmieden, etc.), 
• Zeit-Temperatur-Zyklen bei der Einsatzhärtung (mit Beachtung des Unterschie-
des zwischen Direkt- und Einfachhärtung).  
Die Systemeigenschaft der Korngröße wird somit durch nahezu jeden Schritt in der 
Prozesskette von der Stahlherstellung bis zur Einsatzhärtung beeinflusst [1]. 
Maßgeblichen Anteil daran haben die metallkundlichen Mechanismen wie Phasen-
umwandlung, Erholung, Rekristallisation, Kornvergröberung, Versetzungsbildung, 
Ausscheidungsbildung und -auflösung, etc.  
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2 LITERATURÜBERSICHT 
2.1 Eigenschaften und Anwendungen von Einsatzstählen 
Einsatzstähle sind Stähle mit einem verhältnismäßig niedrigem Kohlenstoffgehalt 
(≤ 0,30 Massen-%), die zum Aufkohlen und Carbonitrieren mit anschließendem Här-
ten vorgesehen sind [5]. Sie machen aufgrund ihrer Bedeutung im allgemeinen Ma-
schinen- und Automobilbau ungefähr 2% der derzeitigen Stahlerzeugung in Deutsch-
land aus und gehören - von einigen wenigen Güten abgesehen - zur Gruppe der 
Edelstähle. Der Anteil der Einsatzstähle an der Edelstahlerzeugung in Deutschland 
beträgt etwa 15%.  
Die Eigenschaften des einsatzgehärteten Bauteils sind gekennzeichnet durch eine 
funktionale Trennung zwischen der Randschicht mit einer hohen Härte und dem 
Bauteilkern mit geringer Härte und hoher Zähigkeit. Die hohe Randhärte bewirkt eine 
ausreichende Beständigkeit gegen Verschleiß und, in Verbindung mit den sich bei 
der Härtung ausbildenden Druckeigenspannungen, eine gute Dauerfestigkeit. Der 
zähere Kern ermöglicht dem Bauteil, statische und zyklische Belastungen ohne 
Bruchgefahr aufzunehmen.  
Aus den geforderten Bauteileigenschaften sowie der notwendigen Eignung zum Ein-
satzhärten ergeben sich folgende Anforderungen an die Einsatzstähle: Ausreichende 
Härtbarkeit des Grundwerkstoffes und der aufgekohlten Randschicht, Eignung zur 
Direkthärtbarkeit, ausreichende Zähigkeit, Feinkornbeständigkeit und ausreichender 
Reinheitsgrad. Daneben ist die Verarbeitbarkeit, d.h. eine gute Kalt- und Warmum-
formbarkeit sowie eine ausreichende Zerspanbarkeit von großer wirtschaftlicher Be-
deutung [6]. 
Die Härtbarkeit ist die wichtigste Kenngröße eines Einsatzstahls. Sie wird durch die 
Härte im Stirnabschreckversuch nach DIN EN ISO 642 [7] bestimmt. Aus diesen 
Härtewerten in Abhängigkeit von der Stirnfläche und damit von der Abkühlgeschwin-
digkeit kann die Härte an einer beliebigen Stelle im Bauteil abgeleitet werden. Die 
Härtbarkeit der Einsatzstähle wird im Wesentlichen durch die chemische Zusam-
mensetzung bestimmt. Die maximale Härte an der Stirnfläche hängt allein vom C-
Gehalt ab, während der weitere Verlauf der Stirnabschreckhärte von den Gehalten 
an Mo, Mn, Cr und Ni und ihrer Wirkung auf die Bainit- bzw. Ferrit-Perlit-Umwandlung 
beeinflusst wird. Der hohe Einfluss der einzelnen Legierungselemente auf die Härt-
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barkeit der Einsatzstähle hat dazu geführt, dass in Liefervorschriften in der Regel 
eingeschränkte Analysentoleranzen vorgegeben werden. Dies gibt dem Anwender 
die Möglichkeit, die Reproduzierbarkeit auftretender Eigenschaften - dazu zählen 
auch auftretende Maß- und Formänderungen nach der Wärmebehandlung - zu erhö-
hen. Neben den klassischen Legierungselementen zur Steuerung der Härtbarkeit ist 
auch ein Einfluss von Mikrolegierungs- und Begleitelementen zu berücksichtigen. So 
können Mikrolegierungselemente und geringe Massenanteile unerwünschter Begleit-
elemente im Einsatzstahl zu Veränderungen (Steigerung/Streuung) in der Härtbarkeit 
führen [6/8].  
Stahlauswahl und chemische Zusammensetzung sind in der Regel auf die Bauteil-
beanspruchung und nicht auf die Verarbeitungseigenschaften abgestimmt. Letztere 
sind gerade bei der Fertigung von Großserien ein maßgeblicher Faktor für die Wirt-
schaftlichkeit. Für die Verarbeitbarkeit ist neben der chemischen Zusammensetzung 
in erster Linie der Wärmebehandlungszustand - und damit die Mikrostruktur - aus-
schlaggebend [6]. Die spanende Bearbeitung wird im Wesentlichen vom Gefüge, der 
Festigkeit und dem Schwefelgehalt bestimmt. Daher werden Einsatzstähle heute fast 
ausschließlich mit geregeltem Schwefelgehalt verwendet. Zur Erzielung einer hohen 
Zerspanungsleistung hat sich die Einstellung eines ferritisch-perlitischen Gefüges als 
günstig herausgestellt. Bei unlegierten Stählen liegt dieses Gefüge bereits im walz-
rohen Zustand vor. Niedrig- bis mittellegierte Stähle (z.B. 16MnCr5 oder 18CrNiMo7-
6) werden einer FP-Glühung zur Erzeugung des ferritisch-perlitischen Gefüges un-
terzogen. Höher legierte Einsatzstähle wie der 18NiCrMo14 werden im weichge-
glühten Zustand zerspant.  
Neben der Warmumformung hat das Kaltfließpressen auch bei einsatzzuhärtenden 
Bauteilen immer mehr an Bedeutung gewonnen. Besonders geeignet für die Kalt-
umformung ist ein ferritisch-perlitisches Gefüge mit eingeformten Karbiden (GKZ-
Gefüge). Häufig wird aber auch ein Gefüge mit lamellarem Perlit verwendet, da es 
bei der anschließenden Zerspanung Vorteile bietet [6].  
Aus den beschriebenen Zusammenhängen haben sich die heute in Deutschland ge-
bräuchlichen Einsatzstähle entwickelt. Die chemische Zusammensetzung stellt meist 
einen Kompromiss zwischen den verschiedenen Einflüssen auf die Eigenschaften 
dar. Bezogen auf die produzierte Menge, besitzen die Einsatzstähle der Mangan-
Chrom-Familie (z.B. 16MnCr5, 20MnCr5) die größte Bedeutung. Diese Stähle wer-
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den auch mit Borzusatz sowohl zur Steigerung der Härtbarkeit als auch der Zähigkeit 
erschmolzen. Besonders für das Direkthärten werden Einsatzstähle der CrMo-Fami-
lie eingesetzt. Bekannte Vertreter sind die Werkstoffe 20CrMo2 und 20MoCr4. Die 
Einsatzstähle der CrNiMo-Familie bedienen aufgrund ihres höheren Anteils an Legie-
rungselementen einen erweiterten Bereich der Härtbarkeit. Dabei werden z.B. die 
Stähle 18CrNiMo7-6 und 20NiCrMo6 insbesondere für größere Bauteile (Großgetrie-
bebau) eingesetzt.  
Neben der chemischen Zusammensetzung und der Härtbarkeit gehört die Austenit-
korngröße zu den bestimmenden Eigenschaften von Einsatzstählen. Sie beeinflusst 
unter anderem das Umwandlungsverhalten und die daraus resultierenden mecha-
nisch-technologischen Eigenschaften sowohl in der aufgekohlten Randschicht wie 
auch im chemisch unbeeinflussten Grundwerkstoff. In Normen und Liefervorschriften 
wird die Austenitkorngröße daher als fast selbstverständliches Eigenschaftsmerkmal 
vorausgesetzt [9].  
Bei der Erschmelzung von feinkornbeständigen Einsatzstählen hat sich in der Ver-
gangenheit - mit wenigen Ausnahmen - der Einsatz von Aluminium und Stickstoff zur 
Bildung kornwachstumshemmender Aluminiumnitride durchgesetzt. Die Verwendung 
dieser beiden Elemente ergibt sich aus der Tatsache, dass Aluminium als kosten-
günstiges Metall ohnehin zur Desoxidation des Stahls eingesetzt wird und Stickstoff 
bei der üblichen Schmelz- und Gießmetallurgie mehr oder weniger aus der Atmos-
phäre aufgenommen wird [10/11].  
Dabei ist jedoch zu beachten, dass die Bildung kornwachstumshemmender Aus-
scheidungen - und damit die Feinkornstabilität - eine Systemgröße des gesamten 
Herstellungsprozesses ist. Bild 2.1 zeigt schematisch den Ablauf der Bauteilfertigung 
von der Stahlerzeugung bis zur Einsatzhärtung.  
Die Aufstellung in Tafel 2.1 nennt die dabei typischen Prozesstemperaturen. Von Be-
deutung sind die in den jeweiligen Temperaturbereichen auftretenden Abläufe der 
Bildung und Auflösung von Partikeln auf den Korngrenzen. Wärmebehandlungen im 
Temperaturbereich von 900 bis 1100°C führen zu einer Teilchenvergröberung. Ab 
ca. 1150°C werden die Teilchen wieder vollständig gelöst, so dass die Ausschei-
dungsvorgänge rückgängig gemacht werden.  
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Bild 2.1 Prozesskette einsatzgehärteter Getriebebauteile [1]. 
Die anschließende Abkühlung führt je nach Abkühlgeschwindigkeit zu einer erneuten 
Ausscheidung von feinen oder gröberen Partikeln und damit zu einer mehr oder min-
der ausgeprägten Feinkornstabilität [9/12/13/14]. 
Tafel 2.1 Einfluss der Prozesskette auf die Korngröße [1]. 
Teil der Prozesskette 
Temperaturbereich 
(min. - max.) 
Einfluss auf die Korngröße 
Schmelzen / Gießen 1500 - 1700°C chemische Zusammenset-zung 
Walzen 1000 - 1350°C Teilchenauflösung ab ca. 1150°C 
Glühen 900 - 950°C Teilchenausscheidung und -vergröberung 
Kaltumformen ohne Vorwärmung Einfluss nicht erkennbar 
Warmumformen 1100 - 1350°C Teilchenauflösung ab ca. 1150°C 
Aufkohlen 880 - 950°C Teilchenausscheidung und -vergröberung 
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2.2 Massivumformtechniken in der Automobilindustrie 
Ein wesentliches Unterscheidungsmerkmal innerhalb der verschiedenen Umform-
verfahren der Massivumformung von Stahl ist die Temperatur der Rohlinge zu Be-
ginn des Umformvorgangs. Grundsätzlich kann gesagt werden, dass fast alle Mas-
sivumformverfahren theoretisch in verschiedenen Temperaturbereichen eingesetzt 
werden können. Erst das Zusammentreffen verschiedener Einflussfaktoren und ihrer 
komplexen Zusammenhänge führt zum Warm-, Kalt- oder Halbwarmumformen als 
ideale Fertigungsmethode [17].  
Bei der Warmumformung wird üblicherweise auf Temperaturen erwärmt, bei denen 
Erholungs- und Rekristallisationsvorgänge ablaufen. Dadurch wird der Kraftbedarf 
herabgesetzt und das Umformvermögen des Werkstoffes gesteigert. Für Stahlwerk-
stoffe liegt der Temperaturbereich üblicherweise bei ca. 1200°C. Traditionell wird die 
Warmumformung von Stahl auch als „Schmieden“ bezeichnet. Die Schmiedeverfah-
ren unterteilen sich in das Freiformschmieden und in das Gesenkschmieden. Da 
Bauteile für die Automobilindustrie in der Regel durch Gesenkschmieden hergestellt 
werden, wird dieses im Folgenden näher betrachtet.  
Kennzeichnend für das Gesenkschmieden sind die formgebenden Werkzeughälften 
(die Gesenke), zwischen denen das Werkstück ausgepresst wird. Die Werkzeughälf-
ten müssen bereits die Negativform des fertigen Werkstücks aufweisen und sind 
deshalb in der Herstellung sehr teuer. Da sie nur zur Herstellung einer einzigen 
Werkstückform dienen, ist für einen wirtschaftlichen Einsatz eine Mindestmenge er-
forderlich, Bild 2.2.  
Häufig lässt sich die Endform nicht durch einen Umformvorgang erreichen. Muss ein 
Schmiederohling, um die Endkontur zu erreichen, mehrfach umgeformt werden, 
spricht man von einem Mehrstufenprozess. Die Umformstufen werden in die Mas-
senvorverteilung sowie die Hauptumformung unterteilt. Zur Massenvorverteilung 
werden die Verfahren Stauchen, Fließpressen sowie Reck- und Querwalzen einge-
setzt.  
Durch Schmieden lassen sich nahezu alle metallischen Werkstoffe verarbeiten. In 
Kombination mit den verschiedenen Wärmebehandlungsverfahren kann der Werk-
stoff optimal an den Verwendungszweck angepasst werden. Der zumeist als Roh-
material eingesetzte Stabstahl (runder Querschnitt) oder Knüppel (rechteckiger 
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Querschnitt) besitzt bereits einen Vorzugsfaserverlauf, der durch die Umformung 
nicht beeinträchtigt wird. 
 
Bild 2.2 Exzenterwelle als Beispiel für warm umgeformte Produkte [15]. 
Bei zerspanend hergestellten Bauteilen werden die Fasern angeschnitten, so dass 
die angeschnittenen Faserenden unter ungünstiger Belastung als Ausgangspunkt für 
einen Anriss wirken können. Insgesamt ist die Dauerfestigkeit geschmiedeter Pro-
dukte sowohl im Vergleich zu zerspanten als auch gegossenen und gesinterten 
Bauteilen, höher. Schmiedewerkstücke werden daher bevorzugt dort eingesetzt, wo 
eine hohe Bauteilbeanspruchung und ein eingeschränkter Bauraum eine hohe Fes-
tigkeit des Werkstoffes erfordern [16]. 
Erfolgt die Umformung der Rohlinge bei Raumtemperatur, so spricht man von Kalt-
umformung. Da keine Schwindung oder Verzunderung auftritt, sind Form und Maß-
haltigkeit kaltumgeformter Bauteile größer als bei vergleichbaren Schmiedestücken, 
Bild 2.3. Durch die begrenzte Formänderungsfähigkeit des Werkstoffes sowie die 
hohen Kontaktspannungen zwischen Bauteil und Werkzeug ist die Gestaltungsfrei-
heit im Vergleich zur Warmumformung eingeschränkt. Zwingende Voraussetzung für 
das Kaltumformen von Stahl ist eine geeignete Werkstoffauswahl, eine spezielle 
Vorbehandlung der Bauteile, um das Gefüge und die Oberfläche für die nachfol-
gende Umformung zu optimieren sowie eine spezielle Werkzeugtechnologie.  
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Zum Kaltumformen eignen sich neben verschiedenen Nichteisenmetallen vornehm-
lich unlegierte und niedrig legierte Stähle, wobei der Kohlenstoffgehalt unter 0,5% 
und der Gehalt der weiteren Legierungselemente unter 5% liegen sollte. Weitere Be-
gleitelemente wie Schwefel oder Phosphor sollten nur in geringen Mengen im Werk-
stoff enthalten sein (max. 0,035%). Die Formänderungsfähigkeit des Werkstoffes 
wird vor der Umformung durch eine GKZ-Glühung optimal eingestellt. Ist bei einer 
Umformung eines Werkstücks das Umformvermögen des Werkstoffes dennoch er-
schöpft, kann durch eine Zwischenwärmebehandlung das Gefüge rekristallisiert und 
das Werkstück erneut umgeformt werden.  
 
Bild 2.3 Getriebewelle als Beispiel für kalt umgeformte Produkte [15]. 
Durch Ausnutzung der Kaltverfestigung lassen sich höherwertige Stahlqualitäten er-
setzen. Da die meisten Bauteile nach einer anschließenden Zerspanung nochmals 
wärmebehandelt werden, geht dieser Vorteil jedoch häufig verloren. Durch Kaltum-
formung hergestellte Bauteile weisen eine hohe Maß- und Formgenauigkeit auf. Da-
durch können die Bearbeitungsaufmaße sehr gering gehalten werden. In speziellen 
Fällen lassen sich komplexe Funktionsflächen, wie z.B. Verzahnungen oder Kugel-
laufbahnen bei Gleichlaufgelenken, einbaufertig herstellen. Wie auch bei den ge-
schmiedeten Bauteilen ist bei kaltumgeformten Bauteilen der Faserverlauf günstiger 
als bei zerspanend hergestellten Teilen. Die Steigerung der Dauerwechselfestigkeit 
kann bei gleichem Werkstoff durch einen optimierten Faserverlauf bis zu einem Drit-
tel betragen [16]. 
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Die Halbwarmumformung ist das industriell etwa in den achtziger Jahren zuletzt 
eingeführte Verfahren, das z.B. bei Stahlwerkstoffen im Temperaturbereich zwischen 
600 und 950°C durchgeführt wird. Es vereinigt für viele Bauteile und für spezielle 
Werkstoffe mit höheren Kohlenstoffanteilen die technischen Vorteile des Schmiedens 
mit denen des Kaltumformens unter wirtschaftlich optimalen Bedingungen. Im Ver-
gleich zur Kaltumformung erlaubt die Halbwarmumformung größere Formgebungs-
möglichkeiten, im Vergleich zur Warmumformung ermöglicht sie geringere Toleran-
zen. Das hieraus resultierende Produktspektrum umfasst vorwiegend rotationssy-
metrische Bauteile, ähnlich den Kaltfließpressteilen, aus höher legierten Werkstoffen, 
die nicht oder nur eingeschränkt kaltumformbar sind. Weiterhin können Bauteile pro-
duziert werden, die bis dato durch Kaltfließpressen erzeugt wurden, dabei jedoch 
Zwischenglühungen erforderten, Bild 2.4. Ein wirtschaftlicher Vorteil wird dabei aller-
dings durch einen Verlust der Maßtoleranz erkauft. 
 
Bild 2.4 Schiebegelenk als Beispiel für ein halbwarm umgeformtes Produkt [15]. 
Der für die Halbwarmumformung eingesetzte Temperaturbereich bedeutet, dass die 
Umformung unterhalb der Rekristallisationstemperatur durchgeführt wird, doch wird 
der Begriff “halbwarm“ auch für Temperaturen angewendet, die oberhalb dieser lie-
gen. Die untere Grenze wird dabei durch die Blausprödigkeit, die Obergrenze durch 
die beginnende Zunderbildung bestimmt. Bild 2.5 zeigt die Fließspannung, das 
Formänderungsvermögen und die Zunderbildung als Funktion der Temperatur für 
den Werkstoff C45. Ab einer Temperatur von ca. 400°C erfolgt ein nennenswerter 
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Abfall der Fließspannung, ab 500°C ein Anstieg des Formänderungsvermögens. Das 
signifikante Einsetzen einer Zunderbildung wird ab 900°C registriert. Technisch und 
wirtschaftlich sinnvoll ist die Nutzung des Temperaturbereichs ab 600°C, da dort das 
Formänderungsvermögen groß genug ist, um den hohen technischen Aufwand zu 
rechtfertigen.  
Bild 2.5 Zusammenhang zwischen Fließspannung, Grenzumformgrad, Oxidbil-
dung und Temperatur bei der Umformung von Stahlbauteilen [16]. 
Die eingesetzten Werkzeuge werden bei der Halbwarmumformung deutlich höher 
beansprucht als bei der Warmumformung, da die Fließspannung zwei- bis dreimal so 
hoch ist wie bei der konventionellen Schmiedetemperatur. Um den Halbwarmum-
formprozess beherrschbar zu machen, sind im Bereich der Schmierung besondere 
Maßnahmen zu treffen. Dabei hat sich eine Kombination von Werkzeug- und Werk-
stückschmierung bewährt. Die Werkzeuge werden je nach Schwierigkeit des Um-
formprozesses mit graphithaltigen Öl- oder Wassersuspensionen besprüht. 
Eine Wärmebehandlung vor der Umformung, wie sie beim Kaltfließpressen üblich ist, 
benötigen halbwarmumgeformte Bauteile im Allgemeinen nicht. Ob eine Schlussbe-
handlung stattfinden muss, ist vom Einsatzgebiet sowie vom Werkstoff des Bauteils 
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abhängig. Soll das Bauteil auch ohne Schlusswärmebehandlung eine definierte 
Endfestigkeit bzw. ein definiertes Gefüge enthalten, müssen Ausgangsgefüge, Um-
formtemperatur und Abkühlbedingungen genau aufeinander abgestimmt werden.  
Tafel 2.2 stellt in einer vergleichenden Übersicht die Vorteile der drei Umformverfah-
ren anhand fertigungstechnischer Kriterien dar. Die Stückgewichte der heute warm-
umgeformten Bauteile liegen zwischen 0,05 und 1500 kg, die der halbwarm- und 
kaltumgeformten Teile im Bereich von 0,001 bis 50 kg. Maßgenauigkeit und Oberflä-
chengüte nehmen mit zunehmender Temperatur ab; die Ursachen hierfür sind in 
thermisch nicht genau erfassbaren Dehnungen und im schnelleren Verschleiß der 
Werkzeuge zu sehen.  
Tafel 2.2 Vergleich von Warm-, Halbwarm- und Kaltumformung anhand 
fertigungstechnischer Kriterien [17]. 
Umformung Warm Halbwarm Kalt 
Werkstückgewichte 0,05 – 1500 kg 0,001 – 50 kg 0,001 – 30 kg 
Oberflächengüte RZ >50 -100 μm >30 μm >10 μm 
Fließspannung 
f(T, Werkstoff) 
~ 20 – 30% ~ 30 – 50% 100% 
Umformvermögen 
f(T, Werkstoff) 
ϕ ≤ 6 ϕ ≤ 4 ϕ ≤ 1,6 
Umformkosten bis 113% 100% bis 147% 
spanende Nachar-
beit hoch gering sehr gering 
 
Wird das Halbwarmumformen für Fließpressteile als wirtschaftlichstes Verfahren - die 
technische Machbarkeit vorausgesetzt - mit dem Kostenfaktor 100 versehen, so sind 
die Vergleichskosten beim Schmieden mit bis zu 13% und beim Kaltumformen mit 
bis zu 47% höher zu bewerten. Bei einer Gesamtkostenbetrachtung, die auch die 
nachträgliche spanende Bearbeitung einbezieht, muss insbesondere beim Schmie-
den wegen der größeren Bearbeitungsaufmaße mit zusätzlichen, höheren Nachbe-
arbeitungskosten gegenüber dem Halbwarmumformen gerechnet werden. Beim 
Kaltumformen können dagegen vielfach die höchsten Umformkosten durch sehr ge-
ringe bzw. keine Nacharbeitskosten vollständig kompensiert werden. Bei zunehmen-
der Geometriekomplexität (hoher Umformgrad, z.B. bei Achsschenkeln) behält je-
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doch das Schmieden als wirtschaftliches Verfahren weiterhin seine Bedeutung [17]. 
2.3 Einsatzhärten 
Verfahren zur Randschichtwärmebehandlung oder allgemeiner Randschichtverfesti-
gung werden überwiegend bei Bauteilen eingesetzt, deren Eigenschaften eine Tren-
nung zwischen der Funktion des Grundwerkstoffes (z.B. Bauteilzähigkeit) und der 
Funktion der Randschicht (z.B. Verschleiß- oder Korrosionsschutz) erfordern. Der 
Vielzahl von Bauteilen und Werkstoffen entsprechend existiert eine Reihe von Rand-
schichtverfestigungsverfahren, die nach ihrem Wirkprinzip in mechanische, thermi-
sche, thermochemische und thermomechanische Verfahren unterteilt werden. Die 
Auswahl eines Verfahrens richtet sich nach dem Beanspruchungsprofil des Bauteils, 
den stark werkstoffabhängigen Prozess-Zielgrößen (z.B. Wirktiefe) und der Wirt-
schaftlichkeit, Bild 2.6. 
Bild 2.6 Einteilung der Wärmebehandlungsverfahren nach ihrer Wirkweise. 
Das Einsatzhärten gehört zur Verfahrensgruppe der thermochemischen Diffusions-
verfahren. Es wird in der Regel angewendet, um der Randschicht von Bauteilen oder 
Werkzeugen aus Stahl mit einem geringen Kohlenstoffgehalt eine hohe Härte und 
Festigkeit zu verleihen. Dazu wird die Randschicht durch Aufkohlen mit Kohlenstoff 
angereichert und das Werkstück anschließend gehärtet. Das Aufkohlen erfolgt durch 
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Glühen in Kohlenstoff abgebenden Medien. Es wird vorzugsweise bei Temperaturen 
oberhalb von 900°C durchgeführt, bei denen das Eisen in Form der kfz-Gitterstruktur 
vorliegt und die größte Löslichkeit für Kohlenstoff besitzt. Zur Temperaturvergleich-
mäßigung erfolgt das Aufheizen häufig in Stufen, das Abkühlen erfolgt von einer 
möglichst geringen Temperatur im Austenitgebiet, um den Verzug des Bauteils zu 
minimieren. Die gewünschten Gebrauchseigenschaften erhalten aufgekohlte Werk-
stücke erst durch das Härten und gegebenenfalls ein zusätzliches Anlassen. Das 
Härten, welches sich direkt oder unter Zwischenschalten von Bearbeitungsschritten 
(z.B. Richten oder Zerspanen) an das Aufkohlen anschließt, kann in unterschiedli-
cher Weise vorgenommen werden, Bild 2.7. 
 
Bild 2.7 Verfahrensabläufe für das Härten aufgekohlter Teile [18]. 
Da die Kohlenstoffkonzentration über den Querschnitt eines aufgekohlten Werk-
stücks von außen nach innen abnimmt, ändert sich auch das Umwandlungsverhal-
ten. Für die Randschicht mit ihrem höheren C-Gehalt sind eine niedrigere Härtetem-
peratur und eine etwas geringere Abkühlgeschwindigkeit erforderlich als für den 
Kernbereich. Da die angewandten Aufkohlungstemperaturen in der Regel sowohl 
oberhalb der erforderlichen Rand- als auch Kernhärtetemperatur liegen, liegt es 
nahe, nach Ablauf der Aufkohlung oder nach Absenken der Temperatur unverzüglich 
abzuschrecken. Diese als Direkthärtung bezeichnete Methode ist zwar sehr wirt-
schaftlich, kann jedoch nur angewendet werden, wenn ein bei den hohen Temperatu-
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ren auftretendes Austenitkornwachstum unterbunden wird. Dieses würde zu einem 
groben Gefüge führen und die Gebrauchseigenschaften negativ beeinflussen.  
Beim Einfachhärten wird nach dem Aufkohlen so abgekühlt, dass keine Härtung ein-
tritt. Die Werkstücke können dadurch leichter bearbeitet oder gerichtet werden. Zum 
Härten werden sie dann erneut erwärmt und von der gewünschten Härtetemperatur 
abgeschreckt. Das zweimalige Durchlaufen der γ−α Umwandlung bewirkt eine Korn-
neubildung, so dass ein evtl. aufgetretenes Grobkorn beseitigt werden kann. Beim 
Härten nach isothermer Umwandlung in der Perlitstufe wird nach der Aufkohlung in 
den Bereich der Perlitstufe (~600°C) abgekühlt und mindestens bis zum Temperatur-
ausgleich gehalten. Nach Abschluss der Umwandlung wird wieder erwärmt und von 
der gewünschten Härtetemperatur abgeschreckt. Auch bei diesem Verfahren findet 
eine Kornneubildung statt und es entsteht ein relativ feinkörniges Härtungsgefüge. 
Der Prozessschritt des Aufkohlens nimmt innerhalb des Einsatzhärtungsvorganges 
den größten zeitlichen Anteil ein. Die Dauer, mit der die Aufkohlung von Bauteilen 
verbunden ist, macht in der Prozesskette der Fertigung - insbesondere vor dem Hin-
tergrund hoher Energiekosten - einen erheblichen Kostenfaktor aus. Aus diesem 
Grund wurden in der Vergangenheit zahlreiche Ansätze verfolgt, die Prozesszeit für 
die Aufkohlungsbehandlung zu verkürzen. Eine Möglichkeit ist die Beschleunigung 
des Kohlenstoffüberganges in die Bauteiloberfläche, mit der eine Verkürzung des 
Prozesses insbesondere bei geringen Aufkohlungstiefen (<0,5 mm) erreicht werden 
kann [19]. Die Realisierung dieser Verkürzung durch eine Steigerung des 
Kohlenstoffübergangs wird bei der Gasaufkohlung erfolgreich industriell eingesetzt. 
Diese Vorgehensweise verliert jedoch an Bedeutung für die Erzielung von größeren 
Aufkohlungstiefen von mehr als 0,5 mm. Hier ist die Diffusionsgeschwindigkeit des 
Kohlenstoffs von der Bauteiloberfläche ins Werkstückinnere der geschwindigkeitsbe-
stimmende Vorgang [20].  
Die mathematische Beschreibung der Diffusionsvorgänge erfolgt gemäß der 
Fick’schen Gesetze: 
x
cDJ
∂
∂
−=  Gleichung 1
J = Teilchenstromdichte, c = Konzentration, t = Zeit, x = Wegkoordinate, 
D = Diffusionskoeffizient.  
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Nach Beobachtungen von Fick führt ein Konzentrationsunterschied zu einem Teil-
chenstrom derart, dass sich der Konzentrationsunterschied ausgleicht. Die Anzahl 
der Teilchen, die pro Zeiteinheit durch die Flächeneinheit fließen, ist dabei dem Kon-
zentrationsgradienten proportional (1. Fick’sches Gesetz), Gleichung 1. Der 
Proportionalitätsfaktor D wird als Diffusionskoeffizient bezeichnet und hat die Dimen-
sion [cm2s-1]. Die Größe des Diffusionskoeffizienten bestimmt also bei gegebenem 
Konzentrationsgradienten die Diffusionsstromdichte.  
Für die meisten Anwendungen ist weniger der Teilchenfluss als vielmehr die Kon-
zentrationsänderung in Abhängigkeit von Ort und Zeit von Bedeutung. Diese erhält 
man unter Berücksichtigung der Tatsache, dass die Differenz der Ströme, die in ein 
Volumenelement hinein und hinaus fließen, der Konzentrationsänderung im Volu-
menelement entsprechen muss, d.h. die Gesamtzahl der Teilchen ändert sich nicht. 
Damit erhält man das 2. Fick’sche Gesetz, Gleichung 2. Hängt der Diffusionskoeffi-
zient nicht von der Konzentration ab, so vereinfacht sich das Gesetz zu Gleichung 3 
[26]. 
x
cD
xt
c
∂
∂
∂
∂
=
∂
∂    für D = f(c) Gleichung 2
2
2
x
cD
t
c
∂
∂
=
∂
∂    für D ≠ f(c) Gleichung 3
 
Eine Lösung der DGL in Gleichung 3 ist die sog. Van-Ostrand Dewey Lösung, 
Gleichung 4. Sie gibt den Zusammenhang zwischen dem Kohlenstoffgehalt c(x,t) im 
Abstand x von der Oberfläche eines Stahls mit dem Ausgangskohlenstoffgehalt c0 
nach einer Aufkohlungsdauer t an, wenn angenommen wird, dass der Randkohle-
stoffgehalt cR gleich dem Kohlenstoffpegel (C-Pegel) der Ofenatmosphäre ist.  
⎟⎟⎠
⎞⎜⎜⎝
⎛
−⋅−=−
Dt
xerfCCCC Rtx 2
1()( 00),(  Gleichung 4
erf = Gauß’sches Fehlerintegral  
 
Genauere Berechnungen, in denen Unterschiede zwischen dem C-Pegel und dem 
jeweiligen Randkohlenstoffgehalt und der Einfluss der Kohlenstoffkonzentration auf 
den Diffusionskoeffizienten berücksichtig werden, sind Grundlage der computerge-
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steuerten Aufkohlung, die technisch möglich wurde, nachdem geeignete Messverfah-
ren und Anlagen verfügbar waren [21]. 
Der Diffusionskoeffizient ist in der Realität nicht konstant. Es existiert eine Abhängig-
keit von der Temperatur, der Sättigung mit dem diffundierenden Element und der 
Wechselwirkung mit anderen Atomen, Gleichung 5. Folglich steigt der 
Diffusionskoeffizient mit der Temperatur und sinkt mit der Steigerung der Aktivie-
rungsenergie.  
RT
Q
DD
−
= exp0  
Gleichung 5
D0 = Konstante, Q = Aktivierungsenergie zur Diffusion; 
R = Gaskonstante. 
 
Dieser Zusammenhang ist qualitativ in Bild 2.8 dargestellt. Eine Steigerung der Auf-
kohlungstemperatur von konventionellen 950°C auf 1050°C bewirkt eine Reduzie-
rung der Aufkohlungsdauer von ca. 60% bei einer zu erzielenden Aufkohlungstiefe 
von 1 mm.  
D
DtEHT
= D0exp(-Q/RT)
~610
1050°C
1000°C
950°C
900°C
⇒ Δt ≈ 60%Δt ≈ 60
 
Bild 2.8 Einfluss der Temperatur auf die Aufkohlungsdauer [22]. 
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Neben den Konsequenzen die sich aus einer Erhöhung der Prozesstemperatur für 
die Anlagen- sowie Verfahrenstechnik (Regelung, C-Übergang, etc.) ergeben, stei-
gen auch die Anforderungen an die verwendeten Einsatzstähle (s. Kapitel 2.4.1). 
2.4 Austenitkornwachstum 
In Stählen mit einer α-γ Phasenumwandlung entstehen beim Erwärmen die Austenit-
körner aus dem krz α-Eisen durch Keimbildung und -wachstum. Die Anzahl der 
Keime für die Austenitbildung je Volumeneinheit ist umso größer je höher die Erwär-
mungsgeschwindigkeit und je größer die Überhitzung über die Gleichgewichtstem-
peratur sind. Eine hohe Keimzahl ist Voraussetzung für die Bildung eines feinen 
Austenitkorns. Dabei geht die Austenitkornbildung im Allgemeinen von der Phasen-
grenze Ferrit-Karbid aus, wobei Karbide auf Ferritkorngrenzen besonders bevorzugte 
Keimbildungsplätze sind [23/24/25]. 
Allgemein wirkt immer dann eine treibende Kraft ρ auf die Korngrenze, wenn sich 
durch ihre Bewegung die freie Enthalpie G des Gesamtkristalls verringert. Die Größe 
der treibenden Kraft wird dabei vom vorliegenden Rekristallisationsmechanismus 
bestimmt.  
Bei der primären Rekristallisation stammt die treibende Kraft aus der in den Verset-
zungen gespeicherten Verformungsenergie. Geht man davon aus, dass Körner mit 
unterschiedlicher Versetzungsdichte vorliegen, so kann die Gesamtenergie des 
Systems dadurch vermindert werden, dass eine Korngrenze aus einem Bereich ge-
ringer Versetzungsdichte in einen Bereich mit hoher Versetzungsdichte wandert, Bild 
2.9. Aus der Energiebilanz lässt sich die treibende Kraft ρ bestimmen zu  
2
2bμλρ ⋅Δ=  Gleichung 6
Δλ = Unterschied der Versetzungsdichte 
μ = Schubmodul 
b = Burgersvektor 
 
Bei der sekundären Rekristallisation stammt die Energie aus der Reduzierung der 
Grenzflächenenergie des Gesamtsystems. Ist die primäre Rekristallisation abge-
schlossen, ist davon auszugehen, dass die Versetzungsdichte im gesamten Volumen 
konstant ist. Das Gefüge besteht jedoch aus Körnern unterschiedlicher Größe. Die 
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Größenunterschiede resultieren in Unterschieden der Grenzflächenenergie je Volu-
meneinheit [26]. Gleichzeitig wird durch das Wachstum einzelner Körner die 
Korngrenzenfläche reduziert. 
 
Bild 2.9 Rekristallisation: Wanderung einer Korngrenze aus einem Gebiet gerin-
ger Versetzungsdichte λ1 in ein Gebiet mit hoher Versetzungsdichte λ2 
[27]. 
Die Minimierung der Grenzflächenenergie stellt die treibende Kraft für die sekundäre 
Rekristallisation dar. Für zwei Körner mit den Durchmessern d2<d1 (Bild 2.10) ergibt 
sich aus der Energiebilanz für die treibende Kraft der Wert  
⎟⎟⎠
⎞
⎜⎜⎝
⎛
−=
12
113
dd
γρ  Gleichung 7
γ = Grenzflächenenergie 
 
Während der Kornvergrößerung ändert sich nicht nur die mittlere Korngröße, son-
dern die gesamte Korngrößenverteilung. Dies geschieht in charakteristischer Weise, 
je nachdem ob stetige oder unstetige Kornvergrößerung vorliegt.  
Bei der stetigen Kornvergrößerung verschiebt sich die mittlere logarithmische Korn-
größe ln Dm zu größeren Werten, die Höhe des Maximums der Verteilung sowie die 
Standardabweichung bleiben unverändert, Bild 2.11a. Man bezeichnet dieses 
Verhalten auch als selbstähnlich.  
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Bild 2.10 Sekundäre Rekristallisation: Wachsen eines Korns mit großem Durch-
messer d1 in einen Bereich von Körnern mit kleinem Durchmesser d2 
[27]. 
 
Bild 2.11 Änderung der Korngrößenverteilung mit der Zeit bei stetiger (a) und un-
stetiger (b) Kornvergrößerung (schematisch) [26]. 
Bei der unstetigen Kornvergrößerung hingegen bleibt die Verteilung nicht selbstähn-
lich. Vielmehr erhält man bei unvollständiger Sekundärrekristallisation eine zwei-
gipflige Verteilung, nämlich die der aufgezehrten und die der unstetig wachsenden 
Körner. Die Verteilung der aufgezehrten Körner schrumpft zwar in der Höhe und ver-
schwindet schließlich, die Lage des Mittelwerts ändert sich hingegen nicht. 
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Anders verhält sich die Verteilung der wenigen unstetig wachsenden Körner, deren 
Mittelwert (Dm,u) und Höhe mit zunehmender Glühzeit bis zum vollständigen Ab-
schluss der unstetigen Kornvergrößerung zunimmt [26], Bild 2.11b.  
2.4.1 Einfluss der Austenitkorngröße auf die mechanisch-technologischen Ei-
genschaften  
In einer Literaturstudie [28] wurde 1998 im Auftrag der Forschungsvereinigung An-
triebstechnik (FVA) systematisch der Korngrößeneinfluss auf die Eigenschaften von 
Einsatzstählen anhand bis dato veröffentlichter Untersuchungsergebnisse zusam-
mengestellt. Exemplarisch werden im Folgenden die Härtbarkeit, die Maß- und 
Formänderung, die Schwingfestigkeit sowie die Bearbeitbarkeit betrachtet.  
Härtbarkeit 
In Bild 2.12 sind die Härtbarkeitsstreubänder von Fein- und Grobkornstählen gegen-
übergestellt. Erwartungsgemäß ist bei gleicher Aufhärtbarkeit, die sich aus dem 
Kohlenstoffgehalt ergibt, die Einhärtbarkeit der Grobkornschmelzen deutlich höher 
als die der Feinkornschmelze. 
 
Bild 2.12 Härtbarkeitsstreubänder von Stirnabschreckproben aus fein- und 
grobkörnigen Schmelzen des Stahls 16MnCr5 [29]. 
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Berücksichtigt man dabei, dass die Feinkornschmelzen eine geringere Korngrößen-
streuung aufweisen, dann ist ein Einfluss auf die Streubreite der Stirnabschreckkur-
ven wahrscheinlich [30]. 
Maß- und Formänderung 
Insbesondere in der industriellen Serienfertigung von Komponenten für die Automo-
bilindustrie werden sehr hohe Anforderungen an die Streuung des Verzuges gesetzt. 
Daher ist die genaue Kenntnis über das Verzugsverhalten einzelner Bauteile nötig, 
um erforderliche Konsequenzen für die anschließende Weich- und Hartbearbeitung 
erkennen zu können. Für die Integration einer Hochtemperatur-Aufkohlung in den 
Fertigungsprozess sind einerseits gleichmäßige Maß- und Formänderungen über die 
Chargenfolge und andererseits minimal streuende Verzüge in jeder Position der Ein-
zelcharge erforderlich [31]. 
Als Verzug wird jede Maß- und Formänderung eines Werkstücks gegenüber dem 
Ausgangszustand infolge einer Wärmebehandlung definiert [32]. Lange Zeit wurde 
der Verzug als alleiniges Resultat einer Wärmebehandlung angesehen. Dies hat 
dazu geführt, dass systematische Untersuchungen zu Einflussgrößen auf die Maß- 
und Formänderungen ausgeblieben sind. 
Erst in der jüngsten Zeit hat sich die Erkenntnis durchgesetzt, dass der Verzug eine 
Systemgröße der gesamten Fertigungskette ist [33]. Die Ursachen der Maß- und 
Formänderungen liegen somit nicht ausschließlich in der Wärmebehandlung. Die 
Entscheidung, ob und wie viel sich die Bauteile verziehen, fällt nicht erst bei der 
Wärmebehandlung, wird aber danach offensichtlich [34]. So hat nach [35] die Form 
eines Bauteils, die in der Konstruktion festgelegt wird, einen Anteil von bis zu 60% 
auf das Verzugsverhalten von Getriebekomponenten. Durch Optimierung der Gestalt 
von zu härtenden Teilen können Formänderungen in der Wärmebehandlung daher 
signifikant reduziert werden [36]. 
Bei der Betrachtung der Ursachen müssen also auch die Wechselwirkungen der Ein-
flüsse einzelner Prozessschritte auf den Verzug betrachtet werden [37, 38]. In [31] 
wird anhand verzugsempfindlicher Bauteile (Tellerrad, Kegelritzel, Schrägrad, Vor-
gelegewelle) aus dem Großgetriebebau systematisch der Einfluss der Aufkohlungs-
temperatur und unterschiedlicher Temperaturverläufe auf das Verzugsverhalten un-
tersucht. Dabei konnte gezeigt werden, dass die Höhe der Aufkohlungstemperatur an 
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sich offenbar einen geringen Einfluss auf das Verzugsverhalten hat, jedoch eine für 
das Bauteil angemessene Erwärmung und Absenkung auf Härtetemperatur vor dem 
Abschrecken wichtig ist, um minimal streuende Maß- und Formänderungen bei ver-
zugskritischen Bauteilen zu erhalten. 
Großen Einfluss auf die Höhe und die Streuung der Maß- und Formänderung ein-
satzgehärteter Bauteile wird der unterschiedlichen Härtbarkeit verschiedener 
Schmelzen, hervorgerufen durch Seigerungen und Schwankungen in der Legie-
rungszusammensetzung, eingeräumt [39/40]. Durch die Einschränkung des Härtbar-
keitsstreubandes der eingesetzten Stähle können insbesondere die Formänderungen 
der Bauteile reduziert werden [41]. Aus der stärkeren Streuung der Härtbarkeit bei 
Grobkornschmelzen wird häufig auch auf eine höhere Streuung des Verzuges bei 
einsatzgehärteten Zahnrädern geschlossen. Jede Schmelze hat somit ein charakte-
ristisches Verzugsverhalten bei der Härtung. Bild 2.13 zeigt die Streubreite der 
mittleren Korngröße innerhalb einer jeweiligen Schmelze über die prozentuale Streu-
breite des Verzuges.  
 
Bild 2.13 Abhängigkeit der Streubreite des Verzuges von der Streubreite der 
Korngröße [42]. 
Diese ist definiert als der Quotient der Differenz des maximalen und minimalen Ver-
zuges und des mittleren Verzugs. Danach bietet ein Stahl mit möglichst gleichmäßi-
24  Literaturübersicht 
ger Korngröße und engem Härtbarkeitsstreuband die besten Voraussetzungen für 
ein günstiges Verzugsverhalten [29/43]. 
Verhalten unter zyklischer Beanspruchung 
Da Einsatzstähle in erster Linie für die Herstellung von Komponenten für den Getrie-
bebau Verwendung finden, gilt es zu klären, ob ein signifikanter Einfluss der ehemali-
gen Austenitkorngröße auf das Verhalten unter zyklischer Belastung, insbesondere 
bei Biegebeanspruchung besteht. Die Ermüdungsfestigkeit von biegebeanspruchten 
einsatzgehärteten Stählen hängt von einer Reihe von Einflussfaktoren ab. Dazu 
zählen unter anderem der Randkohlenstoffgehalt, die Einsatzhärtungstiefe, die Ei-
genspannungsverteilung, die Oberflächengüte, die Mikrostruktur, der Restaustenit-
gehalt, evtl. vorhandene Matrix- und Korngrenzenkarbide, eine evtl. Randoxidation, 
Mikrorissbildung etc. [44/45/46/47/48/49]. Eine Reihe dieser Parameter beeinflussen 
die Ermüdungsfestigkeit in gegensätzlicher Richtung. Es ist daher sehr schwierig, 
eindeutige Richtlinien zu entwickeln, nach denen einsatzgehärtete Gefüge mit opti-
maler Ermüdungsfestigkeit bei Biegebeanspruchung eingestellt werden können 
[50/51].  
In [50] wird am Beispiel eines Stahls mit 0,19% C, 1,06% Mn, 0,52% Cr, 0,50% Ni 
und 0,17% Mo der Einfluss der ehemaligen Austenitkorngröße sowie des Restauste-
nitgehalts auf die Ermüdungsfestigkeit unter Biegebeanspruchung diskutiert. Dabei 
konnte gezeigt werden, dass die Dauerfestigkeit von den Gefügemerkmalen Auste-
nitkorngröße und Restaustenitgehalt maßgeblich beeinflusst wird, wenn alle anderen 
Einflussgrößen konstant gehalten werden. Dabei führen einsatzgehärtete Gefüge mit 
kleinem Austenitkorn und geringen Gehalten an Restaustenit zu ausgezeichneten 
Dauerfestigkeitswerten, Bild 2.14.  
Bild 2.15 zeigt den Einfluss der Korngröße auf die Torsionsschwingfestigkeit von 
einsatzgehärteten Wellen. Die Wellen mit einem signifikanten Grobkornanteil zeigen 
einen Abfall von 40% in der Dauerschwingfestigkeit; in der Zeitfestigkeit macht sich 
das ausgeprägte Grobkorn jedoch kaum bemerkbar. Bei schwachem Auftreten von 
Grobkorn beträgt der Abfall der Dauerfestigkeit immer noch 20%. Es ist bemerkens-
wert, dass lediglich 3% des Gefüges der Grobkornproben in Bild 2.15 größer waren 
als ASTM 2 und mehr als 80% des Gefüges kleiner als ASTM 5.  
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Bild 2.14 Dauerfestigkeit von plasma- und gasaufgekohlten Proben in Abhängig-
keit von der Austenitkorngröße [50]. 
   
Bild 2.15 Wöhlerkurven von ungekerbten Zylinderproben unterschiedlicher Char-
gen des Werkstoffs 20MnCr5+B [1]. 
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Ähnlich des schwächsten Gliedes in der Kette bestimmt das größte Einzelkorn in der 
belasteten Zone die Festigkeit des Bauteils. Dabei konnte in einigen Fällen ein solch 
grobes Korn als Ursprung der Rissbildung identifiziert werden [52]. 
Bearbeitbarkeit 
In der industriellen Massenproduktion von Getriebebauteilen wird der Bewertung der 
Zerspanbarkeit von Einsatzstählen eine große Bedeutung beigemessen. Bei der 
Herstellung von Getrieben nehmen die Kosten der mechanischen Bearbeitung neben 
den Aufwendungen für die Wärmebehandlung (Einsatzhärten) einen wesentlichen 
Stellenwert ein (s. Bild 1.1). Die mechanische Bearbeitung teilt sich in die Bereiche 
Weich- und Hartbearbeitung auf. Letzterer Anteil steht in einem direkten Zusammen-
hang mit der unvermeidbaren Maß- und Formänderung der Bauteile beim Einsatz-
härten. Die Fertigungskosten eines schrägverzahnten Stirnrades (Modul 7) mit einem 
Durchmesser von 350 mm teilen sich wie folgt auf: 17% Werkstoffkosten, 38% 
Weichbearbeitung, 25% Wärmebehandlung und 20% Hartbearbeitung [53]. 
Zusammenfassend lässt sich sagen, dass sich grob- und feinkörnige Einsatzstähle in 
zahlreichen Eigenschaften deutlich voneinander unterscheiden. Der feinkornbestän-
dige Stahl bietet dabei die Vorteile einer geringeren makroskopischen Heterogenität, 
einer geringeren Korngrößenstreuung, einer höheren Zähigkeit insbesondere im auf-
gekohlten Zustand, der geringeren und weniger schwankenden Maß- und Formände-
rung, höherer Zeit- und Dauerfestigkeit im Schwingversuch, einer erhöhten Zahnfuß-
tragfähigkeit sowie einer leicht erhöhten Flankenbelastbarkeit. Dem gegenüber lie-
gen die Nachteile im Vergleich zu Grobkornstählen in einer geringeren Härtbarkeit, 
einer schlechteren Zerspanbarkeit und einer reduzierten Kaltumformbarkeit [28/43]. 
Für die meisten Anwendungsfälle ist somit ein feinkörniges Gefüge vorzuziehen.  
2.4.2 Maßnahmen zur Beeinflussung des Austenitkornwachstums 
Metallurgische Maßnahmen 
Die Korngröße eines austenitischen Gefüges ist abhängig vom Ausgangszustand, 
der Erwärmungsgeschwindigkeit, der erreichten Endtemperatur sowie der Halte-
dauer. Nach ihrer Bildung haben die Austenitkörner das Bestreben weiter zu wach-
sen. Die treibenden Kräfte werden dabei - ausgenommen bei der Rekristallisation - 
im Wesentlichen von der Grenzflächenenergie des Austenits bestimmt. Jedes misch-
kristallbildende Legierungselement verändert die Grenzflächenenergie der Korn-
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grenze und übt somit einen Einfluss auf die treibende Kraft zur Kornvergröberung 
aus. Kommt es in besonderen Fällen zu einer Anreicherung von Legierungselemen-
ten in der Korngrenze, müssen die angereicherten Elemente bei der Bewegung der 
Korngrenze mitgeschleppt werden. Die Beweglichkeit der Korngrenze wird dadurch 
eingeschränkt („solute-drag“ Effekt) [25].  
Es existieren zahlreiche Möglichkeiten unerwünschtes Kornwachstum zu verlangsa-
men. Die einzige Maßnahme zur vollständigen Unterdrückung des Kornwachstums 
ist jedoch der Einsatz von Partikeln einer zweiten Phase zur Ausnutzung des „Zener-
Drag“-Effekts [54]. Dieser macht sich die Tatsache zunutze, dass die Gesamtgrenz-
fläche verringert wird, wenn die Korngrenze von einem Partikel unterbrochen ist, Bild 
2.16.  
 
Bild 2.16 Schematische Darstellung des Korngrenzen-Pinnings durch Partikel 
einer zweiten Phase [55]. 
Die Kraft ρ, die benötigt wird, um die Korngrenze von dem Partikel zu trennen, wird 
von Zener angegeben als 
γπρ r=  Gleichung 8
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r = Radius des Partikels 
γ = Grenzflächenenergie der Korngrenze 
 
Die Korngrenzenbewegung kommt dann zum Stillstand, wenn die treibende Kraft 
zum Kornwachstum der rücktreibenden Kraft einer zufälligen Anordnung von Parti-
keln zweiter Phase entspricht. Beim Kornwachstum, welches immer auf Kosten ein-
zelner kleinerer Körner abläuft, beobachtete Zener das Schrumpfen eines einzelnen 
kugeligen Korns mit dem Radius R. In diesem Fall ist  
RdR
dE γ2
−=  Gleichung 9
E = Korngrenzenenergie (-fläche) 
γ = Grenzflächenenergie der Korngrenze 
R = Radius des betrachteten Korns 
 
Dieser Ausdruck beschreibt die treibende Kraft zum Kornwachstum auf eine Korn-
grenze aufgrund der Krümmung der gesamten Korngrenzenfläche.  
Die Kraft pro Flächeneinheit der Korngrenze wird beschrieben durch  
anP ⋅= ρ  Gleichung 10
P = rücktreibende Kraft pro Flächeneinheit der Korngrenze
ρ = rücktreibende Kraft eines Partikels 
na = Partikelanzahl pro Flächeneinheit 
 
Bei einer statistischen Verteilung der Partikel im betrachteten Volumen, ist die Anzahl 
der Partikel in Kontakt mit der Korngrenze bestimmt durch die Randbedingung, dass 
das Partikelzentrum im Abstand ± r von der Korngrenze, d.h. in einem Volumen von 
2r pro Flächeneinheit liegen muss. Daher ist na gegeben durch 
rnn va 2⋅=  Gleichung 11
na = Partikelanzahl pro Flächeneinheit 
nv = Partikelanzahl pro Volumeneinheit 
r = Partikelradius 
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Die Partikelanzahl pro Volumeneinheit nv kann gleichfalls ausgedrückt werden durch 
den Volumenanteil f und den Radius r der einzelnen Partikel.  
PiV
G
Pii
G
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V
Vn
V
Vf ⋅=
⋅
==  
⇔    34
3
r
fnV
π
=  
Gleichung 12
f = Volumenanteil der Partikel zweiter Phase 
VP = Gesamtvolumen der Partikel zweiter Phase 
VG = betrachtetes Gesamtvolumen 
ni = Anzahl Partikel zweiter Phase 
VPi = Einzelvolumen der Partikel zweiter Phase 
 
Durch Einsetzen von Gleichung 9, Gleichung 11 und Gleichung 12 in Gleichung 
10 erhält man 
r
fP
2
3 γ
=  Gleichung 13
Eine Bewegung der Korngrenze beim Kornwachstum ist nur möglich, solange P<
dR
dE . 
Gilt hingegen P>
dR
dE , d.h. aufgrund der Minimierung der Korngrenzenfläche dominiert 
die treibende Kraft der Partikel zweiter Phase über die Kraft auf die Korngrenze, so 
wird eine Bewegung der Korngrenze verhindert. Ein Gleichgewicht stellt sich ein, 
wenn gilt 
0=+ P
dR
dE  Gleichung 14
 
Durch Einsetzen von Gleichung 9 und Gleichung 13 erhält man 
0
2
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γγ  Gleichung 15
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=  Gleichung 16
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Gleichung 16 ist auch unter dem Begriff „Zener-Gleichung“ bekannt. Obwohl bei der 
Herleitung davon ausgegangen wird, dass alle in Kontakt mit der Korngrenze be-
trachteten Partikel ihre maximale „Pinning-Kraft“ zur gleichen Zeit ausüben, kann 
dies in erster Nährung für mikrolegierte Stähle angewandt werden, da die Ausschei-
dungen in Relation zur Korngrenze sehr klein sind und die betrachteten Volumenan-
teile unter 1% liegen. Gleichung 16 spiegelt die grundsätzlichen Mechanismen der 
Korngrößenkontrolle durch Partikel zweiter Phasen wider. Ein feineres Korn kann 
durch die Anwendung eines höheren Phasenanteils bei gegebener Partikelgröße, 
bzw. die Verringerung der Partikelgröße bei gegebenem Volumenanteil erzeugt wer-
den [55/56].  
Der obigen Modellvorstellung liegt die Annahme zu Grunde, dass die zur Kornfei-
nung vorhandenen Teilchen im Volumen gleichmäßig verteilt sind. Dies ist in der Re-
gel jedoch nicht der Fall. Durch Seigerungen bedingt muss davon ausgegangen wer-
den, dass es im Volumen Bereiche mit unterschiedlichen Volumenanteilen und unter-
schiedlichen Durchmessern an Teilchen gibt. Dies führt dazu, dass in ausschei-
dungsarmen bzw. ausscheidungsfreien Bereichen das Korn wächst [25], was z.B. 
der Fall ist, wenn die Auflösung von Ausscheidungen beim Glühen nur teilweise 
stattgefunden hat, Bild 2.17.  
 
Bild 2.17 Schematische Darstellung der Wirkung einer teilweisen Auflösung von 
Ausscheidungen auf die Austenitkorngröße [25]. 
Fertigungstechnische Maßnahmen 
Wie bereits beschrieben, beeinflusst jeder einzelne Schritt der Prozesskette die re-
sultierende Korngröße im fertigen Bauteil. Um diese Einflüsse auszuschalten, wurde 
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eine Referenzbehandlung (1150°C, 30 min/Luft) festgelegt und in die Norm zur Be-
stimmung der Korngröße aufgenommen. Diese Referenzbehandlung wurde auch in 
Untersuchungen in der Literatur z.B. [57] angewandt, um bei der Bewertung der 
Feinkornbeständigkeit einer Schmelze den Einfluss der Fertigungsbedingungen aus-
zuschließen. 
Darüber hinaus wurde in der Vergangenheit jedoch auch der Einfluss vereinzelter 
Prozessschritte auf die Feinkornbeständigkeit in zahlreichen Arbeiten untersucht 
[58/59/60/61/62]. Dabei stand insbesondere die Erwärmung zum Walzen, der Warm-
umformgrad, eine zusätzliche Wärmebehandlung sowie eine Kaltumformung und die 
Bedingungen beim Einsatzhärten im Mittelpunkt des Interesses. Alle Prozessschritte 
haben dabei eines gemeinsam: Der Einfluss auf die Feinkornbeständigkeit erfolgt 
über die Modifikation von Größe und Verteilung der das Kornwachstum hemmenden 
Ausscheidungen. 
Der Einfluss des Fertigungsprozesses auf die Austenitkorngröße lässt sich aus der 
Literatur folgendermaßen zusammenfassen: 
• Eine hohe Ziehtemperatur vor der Warmformgebung wirkt sich günstig auf die 
Feinkornbeständigkeit aus. 
• Ein nach der Umformung und Abkühlung auf Raumtemperatur vorliegendes baini-
tisch-martensitisches Gefüge ist feinkornbeständiger als ein ferritisch-perlitisches 
Gefüge.  
• Ein Einfluss von Kaltumformvorgängen auf die Feinkornbeständigkeit ist in 
Verbindung mit verschiedenen Vor-, Zwischen- und Nachwärmebehandlungen 
möglich. 
• Eine Wärmebehandlung nach einer Warmumformung wirkt sich je nach Tempera-
turbereich unterschiedlich auf die Feinkornbeständigkeit aus. Die unterhalb und in 
der Nähe des Ac1-Punktes ablaufenden Wärmebehandlungen wie Weichglühen, 
GKZ- und BF-Glühen wirken sich eher günstig auf die Feinkornbeständigkeit aus, 
wohingegen das Normalglühen und das FP-Glühen eher die Bildung von Grob-
kornanteilen fördern.  
Die umfangreichen Untersuchungen beziehen sich jedoch fast ausschließlich auf 
AlN-Ausscheidungen. Eine vollständige und systematische Untersuchung der Pro-
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zesskette für Werkstoffe mit signifikanten Gehalten der Mikrolegierungselemente Nb 
und Ti wurde bisher nicht durchgeführt.  
2.5 Mikrolegierung in Edelbaustählen 
Traditionell wird die Feinkornbeständigkeit z.B. bei Einsatzstählen durch die Einstel-
lung entsprechender Aluminium- und Stickstoffgehalte zur Bildung von Aluminium-
Nitriden (AlN) erzielt [63/64]. Dabei hat sich gezeigt, dass bei sachgerechter 
Prozessführung und Gehalten von >0,01% N und >0,03% Al etwa 1013 cm-3 Partikel 
in einer Größenordnung von ca. 35 nm eingestellt werden können [9]. Die Wirksam-
keit der AlN-Ausscheidungen auf die Feinkornbeständigkeit wird möglich, wenn die 
gesamten Fertigungsbedingungen auf die Merkmale der Aluminiumnitridauflösung 
und -ausscheidung abgestimmt werden. Dazu müssen die im Rohstahl vorhandenen 
Nitride beim Erwärmen vor der Warmumformung möglichst vollständig aufgelöst 
werden. Durch die Warmumformung und die sich anschließende Abkühlung sind die 
Nitride in der Form zur Ausscheidung zu bringen, dass sie in der richtigen Größe, 
Menge und Verteilung vorhanden sind oder spätestens beim Aufheizen zum Auf-
kohlen entstehen [65]. Jede weitere Wärmebehandlung - selbst die Einsatzhärtung - 
kann durch partielle Auflösung bzw. Koagulation einen vorher eingestellten günstigen 
Ausscheidungszustand wieder zerstören. Die Gleichgewichtsbedingungen für die 
Auflösung und Bildung von Ausscheidungen werden durch ihre Löslichkeitsprodukte 
der Form  
log K = log [M][X] = A + B/T Gleichung 17
 
beschrieben. K ist die Gleichgewichtskonstante, [M] bzw. [X] sind die Konzentratio-
nen an Mikrolegierungselementen und Kohlenstoff oder Stickstoff, A und B sind Kon-
stanten und T ist die Temperatur in K. 
Eine gebräuchliche Beschreibung der Löslichkeitsprodukte stellen Löslichkeitsiso-
thermen dar. Dabei wird der Gehalt der (Mikro-) Legierungselemente über den Ge-
halt an Kohlenstoff oder Stickstoff aufgetragen und das Löslichkeitsprodukt für kon-
stante Temperaturen dargestellt. Bild 2.18 zeigt die Löslichkeitsisothermen von AlN 
bei typischen Temperaturen wie sie bei der Herstellung und Weiterverarbeitung auf-
treten. Temperaturen zwischen 870 und 930°C - wie sie für das Normalglühen einge-
setzt werden - führen zu einer geringen Auflösung der Aluminiumnitride. Mit steigen-
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den Temperaturen nimmt der Anteil der gelösten Aluminiumnitride zu, bis schließlich 
bei 1250°C eine vollständige Auflösung eintritt.  
 
Bild 2.18 Lösungsgleichgewichte für Aluminiumnitrid [65]. 
Zur Bildung einer ausreichenden Menge von Aluminiumnitrid ist der Al-Gehalt erfah-
rungsgemäß etwa zwischen 0,025-0,035% in der Schmelzanalyse einzustellen. Der 
dazugehörige N-Gehalt liegt im Bereich zwischen 0,008-0,012%. Der gegenüber 
dem stöchiometrischen Verhältnis von Al:N = 2:1 im Mittel um 0,005% erhöhte Al-
Gehalt ist erforderlich, um beim Vergießen und bei der Erstarrung des Stahls den 
überschüssigen Sauerstoff abzubinden. Damit ergibt sich im erstarrten Zustand ein 
verbleibender gelöster Al-Gehalt von ca. 0,02% [65]. 
Aus Bild 2.18 wird jedoch auch ersichtlich, dass die Wirksamkeit der AlN-
Ausscheidungen bei Temperaturen über 1000°C an ihre Grenzen stößt, da sie im 
beschriebenen Temperaturbereich beginnen, wieder in Lösung zu gehen. In den 
letzten Jahren kommen daher vermehrt Karbide, Nitride und Karbonitride der Mikro-
legierungselemente Nb, Ti und V zum Einsatz [66/67/68]. Im Zusammenhang mit der 
Einführung der Thermomechanischen Behandlung wurde die Wirkungsweise der 
einzelne Mikrolegierungselemente hinreichend untersucht [11/69/70].  
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Bild 2.19 zeigt verschiedene Löslichkeitsprodukte von Karbiden und Nitriden als 
Funktion der Temperatur sowohl für den Austenit- als auch für den Ferritbereich. Zu-
sätzlich gekennzeichnet ist ein Bereich für typische Gehalte von Nb und C in moder-
nen Stählen (C = 0,05 - 0,15%, Nb = 0,01 - 0,06%).  
Bild 2.19 Löslichkeitsprodukte der Mikrolegierungselemente [71]. 
Während TiN bei entsprechenden Konzentrationen selbst in der Schmelze stabil 
bleibt und VC erst bei niedrigen Temperaturen gebildet wird, führen NbN, NbC und 
TiC zu den gewünschten Effekten, indem sie bei Temperaturen um 1200°C vollstän-
dig gelöst sind und sich anschließend während oder nach der Warmumformung aus-
scheiden können. Alle Karbide der Mikrolegierungselemente Nb, Ti und V haben eine 
kubisch-flächenzentrierte Struktur und sind vollständig ineinander löslich. Folglich 
können auch komplexe Karbonitridausscheidungen gebildet werden wie z.B. 
(Ti,Nb)(C,N) [43/72/73]. 
Die Wirkung der einzelnen Mirkolegierungselemente wird in den Arbeiten der Ver-
gangenheit unterschiedlich bewertet. Während Knorr et al. [74] für Titan ein Maxi-
mum in der Kornwachstumstemperatur zwischen 0,03 und 0,06 Massen-% (975°C, 
8h) und für Niob einen Anstieg der Kornwachstumstemperatur bis 0,15 Massen-% 
auf 1025°C ermitteln, haben Cuddy und Raley festgestellt (Bild 2.20), dass sich mit 
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minimalen Ti-Zugaben ein starker Anstieg der Kornwachstemperatur erzielen lässt, 
während die Kornwachstumstemperatur unter Zugabe von Nb und V nur gemäßigt 
ansteigt [63].  
 
Bild 2.20 Einfluss der Zulegierung von Mikrolegierungselementen auf die Korn-
wachstumstemperatur (C: 0,065-0,080%; N: 0,05-0,17%) [63].  
Im Rahmen eines europäisch geförderten Verbundvorhabens der europäischen 
Stahlindustrie wurde im Jahr 2000 der Einfluss unterschiedlicher Mikrolegierungs-
konzepte auf die Gebrauchs- und Verarbeitungseigenschaften moderner Einsatz-
stähle untersucht [57]. Ziel war es, einen Einsatzstahl zu entwickeln, der bei fünf 
Stunden Haltedauer auf Temperaturen von oberhalb 1050°C eine Austenitkorngröße 
von ASTM 5 im Mittel nicht überschreitet. Anteile von maximal zehn Prozent der 
ASTM Korngrößenkennzahlen 4 bzw. 3 im Gefüge wurden zugelassen. 
Dabei hat sich gezeigt, dass eine Kombination der Mikrolegierungselemente Al, Ti 
und Nb sinnvoll ist, um die genannten Anforderungen zu erreichen. Die im Projekt 
gefertigte Pilotschmelze des Werkstoffes 16MnCr5 mit 160 ppm Al, 520 ppm Nb, 130 
ppm Ti und 190 ppm N zeigte erst bei einer Temperatur von 1150°C Misch- bzw. 
Grobkornbildung, Bild 2.21. Das Konzept ist darüber hinaus auch auf alle weiteren 
Einsatzstahlgruppen übertragbar [Fehler! Textmarke nicht definiert.].  
Einschränkend muss festgehalten werden, dass die im o.g. Projekt untersuchten Le-
gierungen zwar aus unterschiedlichen industriellen Produktionen stammten, dass 
36  Literaturübersicht 
jedoch vor Beginn der Kornwachstumsuntersuchungen an allen Werkstoffen eine 
Referenzwärmebehandlung (1150°C, 30min, Luftabkühlung) durchgeführt wurde, um 
den Einfluss der unterschiedlichen Herstellungswege zu eliminieren. 
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Bild 2.21 Korngrößenverteilung einer mikrolegierten Schmelze (16MnCr5 + 128 
ppm Ti, 522 ppm Nb) nach Blindhärtung bei unterschiedlichen Tempe-
raturen [57]. 
Dies bietet den Vorteil, dass ausschließlich der Effekt der Mikrolegierungselemente 
untersucht werden kann, gibt jedoch nicht die industrielle Praxis wieder. Zum einen 
wird die angewandte Referenzwärmebehandlung in der Praxis aus Kostengründen 
nicht durchgeführt, zum anderen unterscheiden sich die Herstellungsrouten der ein-
zelnen Stahlhersteller deutlich in Gießverfahren, Gießquerschnitt, Umformgrad bei 
der Warmumformung, etc. Des Weiteren werden die meisten Einsatzstähle nicht im 
warmgewalzten Zustand eingesetzt, sondern insbesondere im Bereich der Automo-
bilindustrie noch einmal geglüht und umgeformt (warm/halb-warm/kalt).  
Bei der Betrachtung der Wirkungsweise von Ausscheidungen der Mikrolegierungs-
elemente zur Korngrößenkontrolle muss über die oben genannten Faktoren hinaus 
berücksichtigt werden, dass die Größenverteilung der Ausscheidungen nicht nur eine 
Funktion der Elementgehalte sondern auch abhängig von der Haltedauer ist. Mit zu-
nehmender Haltedauer wird in Systemen mit dispers verteilten Partikeln ein Wachs-
tum größerer Teilchen auf Kosten kleinerer festgestellt. Die Ursache für dieses als 
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Ostwald-Reifung bekannte Phänomen liegt in der Tendenz des Systems, ein Mini-
mum an Oberflächenenergie zu erreichen. Im Gegensatz zur Kornvergröberung - die 
ebenfalls auf einer Minimierung der Grenzfläche beruht - besteht zwischen den inter-
agierenden Partikeln kein Kontakt. Die Partikel zweiter Phase sind in der Regel ge-
trennt durch einen großen Bereich der Matrixphase. Woher also weiß ein Partikel ob 
sich in seiner Nachbarschaft ein kleiner Partikel befindet - d.h. der Partikel wächst 
durch die Aufnahme weiterer Atome - oder ob sich in der Nachbarschaft ein weiterer 
großer Partikel befindet - d.h. der Partikel schrumpft durch die Abgabe von Atomen?  
Dieses Phänomen wird durch die sog. Gibbs-Thomson Gleichung behandelt, die die 
lokalen Löslichkeiten an der Phasengrenze Matrix-Partikel im Verhältnis zur Parti-
kelgröße beschreibt.  
RTrS
Sr γΩ
=
2ln  Gleichung 18
Sr ist die Konzentration des zu lösenden Elements im Gleichgewicht mit einem Parti-
kel mit dem Radius r, S ist die „wahre“ Löslichkeit im Gleichgewicht mit einem un-
endlich großen Partikel, Ω ist das molare Volumen der Ausscheidung, γ ist die Gren-
zeflächenenergie zwischen Partikel und Matrix, R ist die Gaskonstante und T die ab-
solute Temperatur in K.  
Gleichung 18 lässt erkennen, dass kleine Partikel zu einer erhöhten Konzentration 
des zu lösenden Stoffes in der Matrix nahe der Grenzfläche führen, während ent-
sprechend große Partikel zu einer niedrigen Konzentration führen. Jede Diffusion des 
zu lösenden Stoffes aus der Umgebung des Partikels hinaus wird zu einer Störung 
des Gleichgewichtszustandes - beschrieben durch die Gibbs-Thomson Gleichung - 
führen. Um erneut den Gleichgewichtszustand erreichen zu können, erfolgt eine teil-
weise Auflösung des Partikels und damit eine Stoffabgabe an die umgebende Matrix. 
Dieser kontinuierliche Prozess der Diffusion und Auflösung endet schlussendlich in 
der vollständigen Auflösung des Partikels. Umgekehrt führt die Diffusion des zu lö-
senden Stoffes in die Bereiche niedriger Konzentration nahe großer Ausscheidungen 
dann zu einer lokalen Übersättigung gefolgt von Ausscheidung zur Wiederherstellung 
des Gleichgewichtszustandes. Das kontinuierliche Verschwinden einzelner Partikel 
hat einen Anstieg des mittleren Partikeldurchmessers zur Folge. Dadurch werden 
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auch Partikel aufgelöst, die zuvor noch gewachsen sind. Der Diffusionsweg ist 
schematisch in Bild 2.22 dargestellt.  
 
a) 
 
b) 
Bild 2.22 Schematische Darstellung des Wachstums zweier unterschiedlich gro-
ßer Teilchen [71]. 
Unter der Bedingung des stationären Diffusionsflusses aus einem übersättigten Me-
dium der Konzentration S in einen Partikel mit dem Radius r und der Konzentration 
Sr lässt sich Gleichung 18 schreiben als 
Literaturübersicht  39 
( )
r
SSD
dt
dr r−Ω=  Gleichung 19
Berücksichtig man weiterhin, dass sich der Volumenanteil der ausgeschiedenen 
Phase während des Vergröberungsprozesses nicht verändert 
04 2 =⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛∑
dt
drr iiπ  Gleichung 20
ergibt sich durch Einsetzen von Gleichung 18 und Gleichung 20 in Gleichung 19 
⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛
−
Ω
=
rrRTr
SD
dt
dr 1
*
12γ  Gleichung 21
γ ist die Grenzflächenenergie zwischen Matrix und Partikel, D ist der Diffusionsko-
effizient des geschwindigkeitsbestimmenden Elements und r* ist ein kritischer Parti-
kelradius. Die Wachstumsrate ist positiv, wenn der Partikel größer ist als der kritische 
Partikelradius und ist negativ - dass heißt der Partikel schrumpft -, wenn r kleiner ist 
als der kritische Partikelradius. In der Praxis kann r* als der mittlere Partikelradius 
einer Größenverteilung angenommen werden. Somit ist S die Konzentration des zu 
lösenden Stoffes im Gleichgewicht mit einem Partikel mit dem Radius r*.  
Das Konzept der Ostwald-Reifung wurde ursprünglich zur Beschreibung des Wach-
stums fester Partikel in einer flüssigen Matrix entwickelt. Die mathematischen Ge-
setzmäßigkeiten konnten jedoch auch auf Partikel einer zweiten Phase in einer fes-
ten Matrix übertragen werden; meist für Fälle in denen ein gelöstes Element sich 
elementar als zweite Phase ausscheidet, z.B. im System Cu-Cr. In mikrolegierten 
Stählen finden sich jedoch in der Regel zwei oder mehr gelöste Elemente, die sich zu 
einer Verbindung der Form MCXN(1-X) oder M’YM’’(1-Y)CXN(1-X) verbinden. Dies er-
schwert somit die vollständige mathematische Beschreibung der komplexen Vor-
gänge. Aus den Randbedingungen für die Ostwald-Reifung sowie der unterschiedli-
chen Löslichkeiten lassen sich jedoch folgende qualitative Aussagen ableiten: 
1. Die Diffusionskoeffizienten der interstitiell gelösten Atome C und N sind groß 
im Verhältnis zu denen substitutionell gelöster Mikrolegierungselemente. Die 
Diffusionsgeschwindigkeit der Mikrolegierungselemente ist damit in der Regel 
der geschwindigkeitsbestimmende Schritt der diffusionskontrollierten Vergrö-
berung von Ausscheidungen. Daten für die Diffusionskoeffizienten der Mikro-
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legierungselemente sowie der Elemente C und N sind in Tafel 2.3 aufgeführt. 
Der Diffusionskoeffizient D als Funktion der Temperatur ist definiert durch 
⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛ −
=
RT
QDD o exp  Gleichung 22
D0 ist eine Konstante, Q ist die Aktivierungsenergie für die Diffusion, R ist die 
Gaskonstante (8,314 Jmol-1K-1) und T die absolute Temperatur in K.  
Tafel 2.3 Diffusionsdaten für Mikrolegierungselemente und die interstitiell gelös-
ten Elemente C und N in Austenit (γ) und Ferrit (α) [55]. 
Element / 
Phase D0 [m
2s-1] Q [kJmol-1] Dα (700°C) [m2s-1] 
Dγ (1200°C) 
[m2s-1] 
C / α 0,62 x 10-6 80,4 3,00 x 10-11 - 
C / γ 0,10 x 10-4 135,7 - 1,59 x 10-10 
N / α 0,50 x 10-6 77,0 3,66 x 10-11  
N / γ 0,91 x 10-4 168,6 - 9,60 x 10-11 
Ti / α 3,15 x 10-4 248,0 1,56 x 10-17 - 
Ti / γ 0,15 x 10-4 251,2 - 1,89 x 10-14 
V / α 0,61 x 10-4 167,1 2,80 x 10-19 - 
V / γ 0,25 x 10-4 264,2 - 1,07 x 10-14 
Nb / γ 5,30 x 10-2 344,6 - 1,56 x 10-17 
Al / α 0,30 x 10-2 234,5 7,80 x 10-16 - 
Fe / α 1,67 x 10-4 256,7 2,79 x 10-18 - 
Fe / γ 0,49 x 10-4 284,1 - 4,13 x 10-15 
 
2. Der Diffusionsstrom jedes einzelnen gelösten Elements ist das Ergebnis aus 
dem Produkt des Diffusionskoeffizienten und der Matrixkonzentration (D * S) 
des Elements.  
3. Die Matrixkonzentration des geschwindigkeitsbestimmenden Elements bei ei-
ner gegeben Temperatur kann durch die Änderung der chemischen Zusam-
mensetzung des Stahls verändert werden. Die Löslichkeit eines Mikrolegie-
rungskarbids oder -nitrids ist dabei durch das Löslichkeitsprodukt definiert.  
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4. Für Mikrolegierungselemente mit Diffusionskoeffizienten ähnlicher Größenord-
nung ist die geringere Vergröberungsrate für das Element mit dem niedrigeren 
Löslichkeitsprodukt zu erwarten.  
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3 AUFGABENSTELLUNG 
Das Ziel dieser Arbeit besteht darin, genauere Kenntnis über das Ausscheidungsver-
halten von Mikrolegierungselementen in Einsatzstählen zu erlangen und diese Er-
kenntnisse als Empfehlung für die Weiterverarbeitung dieser Stahlgruppe in der be-
trieblichen Warmumformung zu formulieren. Dies geschieht vor dem Hintergrund, 
dass Mikrolegierungselemente in Einsatzstählen vermehrt verwendet werden, um ein 
unzulässiges Kornwachstum während der Einsatzhärtung bei erhöhten Temperatu-
ren (980 - 1100°C) zu verhindern.  
Die prinzipielle Möglichkeit zur Erhöhung der Feinkornstabilität von Einsatzstählen 
durch den Einsatz von Mikrolegierungselementen ist in der Literatur hinreichend be-
schrieben. Diese Untersuchungen haben jedoch in der Regel den Nachteil, dass die 
untersuchten Werkstoffe vor Untersuchungsbeginn einer Referenzwärmebehandlung 
(z.B. 1150°C, 30 min, Abkühlung an Luft) unterzogen worden sind und darüber hin-
aus meist an warmgewalztem Halbzeug durchgeführt wurden. Der Einsatz einer sol-
chen Referenzwärmebehandlung ist ein legitimes Mittel, will man allein die metall-
kundlichen Mechanismen zur Ausscheidungsbildung bzw. Auflösung und Vergröbe-
rung untersuchen. In diesem Fall müssen die Einflüsse aus den unterschiedlichen 
Herstellungswegen eliminiert werden, wie z.B. das Gießverfahren und das Gießfor-
mat, die Abkühlstrategie sowie die Wärmebehandlung. Der industrielle Fertigungs-
prozess unterscheidet sich jedoch deutlich von der zuvor beschriebenen Vorge-
hensweise. Zum einen wird eine Referenzwärmebehandlung aus Kostengründen 
nicht durchgeführt, zum anderen beeinflussen die unterschiedlichen Prozessschritte 
innerhalb der Fertigung - wie die gewählte Umformstrategie (Umformschritte, Um-
formgrad, etc.) sowie die Anzahl und Art der Wärmebehandlungen - die Ausschei-
dungsverteilung und damit die Feinkornstabilität. Aus diesem Grund ist die genaue 
Kenntnis der Einflüsse einzelner Produktionsschritte auf die Feinkornstabilität wäh-
rend des Einsatzhärtens von besonderer Bedeutung. 
Hier setzt die Aufgabenstellung der vorliegenden Arbeit an, in der - ausgehend vom 
warmgewalzten Anlieferungszustand - die Prozessschritte Warmumformung, Wärme-
behandlung und Einsatzhärtung im Labormaßstab simuliert werden. Zur Simulation 
des Warmumformprozesses werden im Labormaßstab Stauchversuche durchgeführt. 
Durch Variation der Umformtemperatur sowie des Umformgrades können zum einen 
unterschiedliche Warmumformprozesse (warm / halbwarm), zum anderen die realen 
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Begebenheiten in z.B. gesenkgeschmiedeten Bauteilen (Gradient des Umformgra-
des) abgebildet werden. Zusätzlich wird der Einfluss einer Glühbehandlung (FP) un-
tersucht, die in der industriellen Praxis häufig zur Verbesserung der Zerspanbarkeit 
durchgeführt wird. 
Eine Steigerung der Feinkornstabilität während der Einsatzhärtung ist ausschließlich 
von der Größe der vorliegenden Ausscheidungen abhängig. Dabei reicht eine Be-
trachtung der mittleren Ausscheidungsgröße jedoch nicht aus, denn es ist zu berück-
sichtigen, dass die Ausscheidungsverteilung mit jedem weiteren Prozessschritt - also 
auch der Einsatzhärtung selbst - verändert wird. Um zu bestimmen, welche Aus-
scheidungsverteilung eine ausreichende Feinkornstabilität bewirkt, werden umfang-
reiche TEM-Untersuchungen durchgeführt und die Größenverteilung der vorliegen-
den Ausscheidungen zu unterschiedlichen Prozesszeitpunkten bestimmt. 
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4 VERSUCHSDURCHFÜHRUNG 
4.1 Versuchswerkstoffe 
Für die Durchführung der Untersuchungen wurden vier verschiedene Stähle - zwei 
Standardschmelzen nach DIN sowie zwei industriell hergestellte Nb-legierte Schmel-
zen - verwendet. Tafel 4.1 zeigt die chemische Zusammensetzung der 
Versuchswerkstoffe. Alle untersuchten Stähle wurden als warmgewalztes Halbzeug 
angeliefert (16MnCr5: ∅ 15 mm, 20NiCrMo2: ∅ 50 mm).  
Tafel 4.1 Chemische Zusammensetzung (Schmelzenanalyse) der untersuchten 
Werkstoffe, Massen-%. 
 C Si Mn Cr Mo Ni Al N Nb 
16MnCr5 (1.7131) 
DIN 10084 [5] 0,14 -0,19 ≤ 0,40 
1,00 - 
1,30 
0,80 - 
1,10      
16MnCr5 0,17 0,25 1,26 1,14 0,04 0,15 0,011 0,009  
16MnCr5Nb 0,19 0,23 0,75 1,19 0,02 0,07 0,041 0,025 0,0450
20NiCrMo2 (1.6522) 
DIN EN ISO 
683 [75] 
0,17 - 
0,23 ≤ 0,40 
0,60 - 
0,95 
0,35 - 
0,65 
0,15 - 
0,25 
0,40 - 
0,70    
20NiCrMo2 0,23 0,23 0,87 0,61 0,18 0,62 0,016 0,007 0,002 
20NiCrMo2Nb 0,22 0,22 0,86 0,59 0,18 0,60 0,022 0,016 0,019 
 
Der Werkstoff 16MnCr5 (1.7131) ist neben dem Werkstoff 20MnCr5 vermutlich der 
am häufigsten eingesetzte Einsatzstahl. Er gehört zur Gruppe der MnCr-Einsatz-
stähle und bietet aufgrund seines Legierungskonzeptes eine mittlere Härtbarkeit ver-
bunden mit einer mäßigen Kernzähigkeit. Der Werkstoff 20NiCrMo2 hingegen gehört 
zur Gruppe der NiCrMo legierten Einsatzstähle. Sein erhöhter Gehalt an Legierungs-
elementen ermöglicht eine deutlich erhöhte Kernzähigkeit im Vergleich zum Werk-
stoff 16MnCr5 bei vergleichbaren Härtbarkeitseigenschaften. Mit einer Kernfestigkeit 
von ca. 700-900 MPa wird er in erster Linie für Teile im Automobil- und Getriebebau, 
wie z.B. Antriebskegelräder, Teller-, Zahnräder etc, eingesetzt.  
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4.2 Versuchsanlagen 
4.2.1 Warmumformsimulator 
Die Warmstauchversuche dieser Arbeit wurden an einer Prüfmaschine der Fa. 
Schenck durchgeführt. Die Anlage ist in Bild 4.1 dargestellt. Es handelt sich um eine 
servohydraulische Prüfeinrichtung, die sowohl als Zug- als auch Stauchprüfmaschine 
eingesetzt werden kann. In beiden Betriebsarten ist jeweils eine Kraft bzw. Weg ge-
steuerte Prozessregelung möglich.  
Die Versuchssteuerung erfolgt über einen Programmgeber sowie Regeleinheiten. 
Dies ermöglicht die variable Vorgabe von unterschiedlichen Zeit-Temperatur-Zyklen. 
Die Erfassung der Versuchsdaten erfolgt über einen externen Messrechner.  
Zur Versuchsdurchführung werden die Proben in der Versuchskammer unter Va-
kuum oder Schutzgas mithilfe einer doppelt gewickelten Kupferspule induktiv er-
wärmt. Dabei dient die äußere, wassergekühlte Wicklung der Spule zum Erwärmen 
des Probenkörpers, die innere Wicklung kann im Bedarfsfall zum Anduschen der 
Probe mit Stickstoff oder Helium und damit zum beschleunigten Abkühlen eingesetzt 
werden.  
 
Bild 4.1 Schematische Darstellung der eingesetzten Stauchprüfmaschine. 
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Zur Regelung der Versuchstemperatur wird auf der Mantelfläche des Probenkörpers 
auf halber Höhe der Probe ein Pt-PtRh-Thermoelement (Typ S) bzw. bei niedrigen 
Versuchstemperaturen ein Ni-CrNi-Thermoelement (Typ K) aufgepunktet. Da das 
Thermoelement während der gesamten Versuchs auf der Probe verbleibt, wird eine 
exakte Temperatursteuerung und -erfassung des vollständigen Versuchsablaufs er-
möglicht.  
Während der Warmstauch- bzw. -zugversuche sind folgende Parameter variierbar: 
- Aufheizgeschwindigkeit, 
- Austenitisiertemperatur und Haltezeit, 
- Umformtemperatur, -grad und -geschwindigkeit, 
- Anzahl der Umformstiche sowie Pausenzeit, 
- Abkühlgeschwindigkeit.  
Eine Zusammenfassung der Anlagencharakteristika sowie die Grenzen der einzelnen 
Parameter sind in Tafel 4.2 dargestellt. Die maximale Nennkraft der Prüfmaschine 
beträgt 160 kN bei einer maximalen Querhauptgeschwindigkeit von 500 mms-1; dies 
entspricht einer Umformgeschwindigkeit von etwa 30 s-1. Die Umformung kann je 
nach Bedarf mit konstanter Querhauptgeschwindigkeit oder mit konstanter Umform-
geschwindigkeit erfolgen.  
Tafel 4.2 Anlagenparameter der Stauchprüfmaschine (Schenck). 
 Temperaturbereich RT - 1500°C  
 Aufheizgeschwindigkeit max. 100 Ks-1  
 Abkühlgeschwindigkeit max. 60 Ks-1  
 Heizart induktiv  
 Heizleistung 15 kW  
 Nennkraft 160 kN  
 Querhauptgeschwindigkeit max. 500 mms-1  
 Umformgrad max. 1,2  
 Umformgeschwindigkeit max. 30 s-1  
 Pausenzeit min. 0,1 s  
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Aufgrund der beim Stauchen in der Kontaktfläche zwischen Werkzeug und Proben-
körper auftretenden Relativbewegung in radialer Richtung ist die Reibung nur bei 
hinreichend guter Schmierung zu vermeidbar. Dies gelingt bisher nur bei der Anwen-
dung von sog. Rastegaev-Proben, Bild 4.2. Aufgrund des dabei gewährleisteten ein-
achsigen Spannungszustandes ist auch die Formänderung homogen und die Probe 
bleibt - bis auf den im Laufe des Stauchvorganges nach außen ausweichenden 
Schmiertaschenrand - bis zum maximalen Umformgrad zylindrisch [76,77]. 
Bild 4.2 Geometrie für Stauchproben nach Rastegaev.  
4.2.2 Wärmebehandlungsanlagen  
Die FP-Glühungen der gestauchten Probenkörper wurden in elektrisch beheizten 
Salzbädern sowie in einem ebenfalls elektrisch beheizten Kammerofen durchgeführt. 
Das Verfahren der Wärmebehandlung im Salzbad ermöglicht einen schnellen und 
gleichmäßigen Wärmeübergang in die Probe sowie die Vermeidung von Oxidation 
bzw. Entkohlung der Proben bei der Wahl geeigneter inerter Salze. Die Blindhärtung 
wurde in einem elektrisch beheizten Kammerofen der Fa. Nabertherm durchgeführt. 
Da in diesem Aggregat die Einstellung einer inerten Atmosphäre nicht möglich war, 
wurden die Probenkörper zur Vermeidung von Oxidation und Randentkohlung in 
Quarzglasrohre „eingeschweißt“. 
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4.3 Versuchsmethoden und Auswerteverfahren 
4.3.1 Stauchversuche 
Die Warmstauchversuche wurden als einachsige Stauchversuche in zuvor beschrie-
bener Prüfmaschine durchgeführt. Zur Untersuchung des Einflusses der Umformpa-
rameter auf die Feinkornbeständigkeit bei erhöhten Temperaturen wurden zwei Um-
formparameter variiert. Zum einen wurde die Umformung bei verschiedenen Tempe-
raturen durchgeführt (1250°C, 900°C, 700°C) zum anderen wurde der Umformgrad 
verändert (0; 0,2; 1), Bild 4.3. 
 
Bild 4.3 Schematischer T-t Ablauf der Stauchversuche. 
Eine Umformtemperatur von 1250°C repräsentiert den Standardtemperaturbereich 
für Gesenkschmiede- bzw. Freiformschmiedeoperationen. Die Temperatur wird so 
hoch gewählt, um durch das Ablaufen von Rekristallisations- und Erholungsvorgän-
gen die erforderlichen Spannungen zu reduzieren und damit den Kraftbedarf und den 
am Werkzeug auftretenden Verschleiß zu minimieren. 
Die Temperaturen von 900°C und 700°C stehen stellvertretend für die obere und 
untere Grenze des Bereichs der Halbwarmumformung. Die Halbwarmumformung ist 
ein Kompromiss zwischen dem Kaltfließpressen auf der einen und dem Warm-
schmieden auf der anderen Seite. Im Vergleich zur Kaltumformung erlaubt die Halb-
warmumformung ein höheres Formänderungsvermögen, bei einer verbesserten Ge-
nauigkeit im Verhältnis zur Warmumformung [16].  
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Ein Umformgrad von 1 entspricht einer bezogenen Abmessungsänderung von 63%, 
ein Umformgrad von 0,2 einer bezogenen Abmessungsänderung von 18%. Damit 
wird abgebildet, dass in einem Schmiedebauteil mit komplexer Geometrie - im Ge-
gensatz zum warmgewalzten Halbzeug - keinesfalls ein homogener Umformgrad 
über den Bauteilquerschnitt vorliegt, Bild 4.4.  
 
Bild 4.4 Umformgrad in einem Common-Rail Schmiedeteil [78]. 
 
4.3.2 Wärmebehandlung 
Die Temperatur-Zeit-Zyklus der FP-Glühung der Stauchproben wurde in Anlehnung 
an den industriellen Prozess gewählt. Dazu wurden die Proben nach einer Aus-
gleichszeit von 15 Minuten für weitere 30 Minuten auf der Austenitisiertemperatur 
von 900°C gehalten. Danach wurden die Proben in ein zweites Salzbad mit 655°C 
umgesetzt. Für die mikrolegierten Stähle wurde eine Haltezeit von 1,5 Stunden zur 
isothermen Umwandlung, für die Standardwerkstoffe eine Haltezeit von 1 Stunde 
gewählt. Die Abkühlung nach der Wärmebehandlung erfolgte an ruhender Luft, Bild 
4.5. 
4.3.3 Metallographie, Transmissionselektronenmikroskopie 
Zum Verständnis der Mikrostrukturentwicklung sowie des Ausscheidungsverhaltens 
wurden die gewonnenen Proben metallographisch und gegebenenfalls elektronen-
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mikroskopisch untersucht, um die bei den jeweiligen Prüfbedingungen maßgeblichen 
Gefügezustände und metallkundlichen Vorgänge zu charakterisieren. 
 
 
Bild 4.5 Schematischer T-t Verlauf der FP-Glühung. 
Lichtmikroskopie 
Alle eingesetzten Versuchswerkstoffe wurden hinsichtlich ihres Anlieferungszustan-
des untersucht. Dazu wurden aus dem Halbzeug Längsproben entnommen, metal-
lographisch präpariert und in alkalischer Salpetersäure (alk. 3% HNO3) geätzt. In 
gleicher Weise wurde mit den Stauchproben verfahren, die nach dem eigentlichen 
Stauchversuch an Luft abgekühlt wurden sowie mit den FP-geglühten Proben. Auf 
diese Weise wurde jeweils das Ausgangsgefüge vor dem Stauchversuch sowie der 
Blindhärtung dokumentiert.  
Zur Sichtbarmachung der ehemaligen Austenitkorngrenzen sieht die Norm [79] vier 
mögliche Verfahren vor: 
1. Verfahren nach „Bechet-Beaujard“ durch Ätzen mit wässriger gesättigter 
Pikrinsäurelösung, 
2. Verfahren nach „Kohn“ durch kontrollierte Oxidation, 
3. Verfahren nach „McQuaid-Ehn“ durch Aufkohlung, 
4. Verfahren zur Sensibilisierung der Korngrenzen. 
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In Anlehnung an in der Vergangenheit durchgeführte Arbeiten [43/57] wurde die 
Sichtbarmachung der ehemaligen Austenitkorngrenzen in dieser Arbeit mittels des 
Verfahrens nach „Bechet-Beaujard“ durchgeführt. Es ist auf Proben mit martensiti-
schem oder bainitschem Gefüge anwendbar und wird üblicherweise auf wärmebe-
handelte Proben angewendet. Um eine effektive Ätzung zu erzielen, muss ein Min-
destgehalt von 0,005 Massen-% P vorhanden sein. Die Probenoberfläche wird me-
tallographisch geschliffen und poliert, bevor sie in gesättigter wässriger Pikrinsäure-
lösung geätzt wird, welche mindestens 0,5% Natriumalkylsulfonat in Form eines Be-
netzungsmittels enthält. Die Ätzdauer kann wenige Minuten bis mehrere Stunden 
betragen. Eine Erwärmung der Ätzlösung auf 60°C kann die Ätzwirkung verbessern 
und die Ätzdauer verkürzen. Zur Verstärkung des Kontrasts zwischen Korngrenze 
und Matrix ist es mitunter erforderlich, das Ätzen und Polieren ein oder mehrere Male 
zu wiederholen. Ein vorgeschaltetes Anlassen gehärteter Proben kann den Ätzangriff 
ebenfalls verbessern. Es ist anzumerken, dass das Ansprechverhalten einzelner 
Stahlgüten auf die Ätzung sehr unterschiedlich ausfallen kann. Daher müssen die 
Ätzbedingungen dem individuellen Fall angepasst werden. Eine universelle Vorschrift 
zur Sichtbarmachung ehemaliger Austenitkorngrenzen mithilfe des „Bechet-
Beaujard“ Verfahrens kann nicht gegeben werden.  
Die in dieser Arbeit durchgeführten Präparationen orientierten sich an folgender Vor-
gehensweise: 
1. Anlassen der blindgehärteten Proben bei 450°C, 
2. Ätzen in modifizierter „Bechet-Beaujard“ Lösung unter Zugabe von einigen 
Tropfen HCl. 
3. Das Ätzen beinhaltete 1-3 maximal 2 min. lange Zyklen mit leichtem Polieren 
der Probenoberfläche zwischen den einzelnen Zyklen [57]. 
Transmissionselektronenmikroskopie 
Da die Größenordnung der zur Austenitkonditionierung eingesetzten Ausscheidun-
gen derart klein ist, dass eine lichtmikroskopische Untersuchung nicht mehr möglich 
ist, wurden an ausgewählten Probenzuständen transelektronenmikroskopische Un-
tersuchungen durchgeführt. Zu diesem Zweck wurde die Technik des Kohlenstoff-
extraktionsabdrucks angewandt. Diese Vorgehensweise ermöglicht insbesondere die 
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Darstellung und Untersuchung von Ausscheidungen und Einschlüssen bis zu einer 
Größe <1 μm.  
Die Herstellung eines Kohlenstoffextraktionsabdruckes ist schematisch in Bild 4.6 
dargestellt [80,81]. Dabei wird zunächst die polierte Probenoberfläche mit Nital (3%-
ige alkoholische Salpetersäure) derart angeätzt, dass die Mikrostruktur sichtbar wird 
und die Ausscheidungen ein wenig freigelegt werden. Danach wird der zu untersu-
chende Bereich der Probenoberfläche mit einem etwa 20 nm dicken Kohlenstofffilm 
bedampft. Die umliegenden Bereiche werden abgeklebt. In die aufgebrachte Kohlen-
stoffschicht werden mit einem Skalpell ca. 2 bis 3 mm große Rechtecke eingeritzt. 
Durch einen erneuten Ätzangriff mit einem stärkeren Ätzmittel (20%-ige Salpeter-
säure) wird die Matrix in der Umgebung der Ausscheidungen so weit aufgelöst, dass 
die an dem Kohlenstofffilm haftenden Ausscheidungen vollständig freigelegt werden. 
In einem Wasserbad lösen sich die Stücke des Kohlenstofffilms von der Probenflä-
che ab und schwimmen aufgrund der Oberflächenspannung des Wassers an der 
Badoberfläche, so dass sie mit Hilfe von Kupferträgernetzen mit einem Durchmesser 
von 3 nm abgefischt werden können. Nach der Trocknung können die Proben im 
TEM untersucht werden.  
 
 
Massive Probe mit Ausscheidungen 
 
 
 
 
Ätzen der Matrix 
 
 
Bedampfen der Oberfläche mit 
Kohlenstoff 
 
 
Ablösen des Kohlenstofffilms durch 
starken Ätzangriff 
 
 
Kohlenstoffextraktionsabdruck, 
Dicke etwa 20nm 
Bild 4.6 Schematische Darstellung der Herstellung eines Kohlenstoffextraktions- 
abdrucks (C-Replica). 
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Die transelektronenmikroskopische Untersuchung erfolgte mit Hilfe eines analyti-
schen TEM (JEOL JEM 2000 FX II) bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV. 
Die Analyse der Zusammensetzung der detektierten Ausscheidungen wurde unter 
Verwendung einer EDS-Analyse (Energiedispersive Röntgenspektroskopie) durch-
geführt. Die Methode ermöglicht die Ermittlung der Gehalte an schweren Elementen 
(Natrium bis Uran) [82].  
4.3.4 Kornwachstumsuntersuchungen 
Die quantitative Auswertung der Korngrößenverteilungen erfolgt an standardisierten 
Stellen auf der Probenoberfläche, ab denen die lokal aufgebrachte Formänderung 
der globalen Formänderung entspricht [83]. An diesen Stellen wurde die Korngröße 
mithilfe des Linienschnittverfahrens bestimmt.  
 
Bild 4.7 Standardisierte Stelle zur Untersuchung einer zylindrischen Stauch-
probe. 
In Anlehnung an das im Jahr 2000 durchgeführte EGKS Vorhaben wurde als Krite-
rium für die Feinkornbeständigkeit festgelegt, dass 
1. der Werkstoff eine Austenitkorngröße von ASTM 5 im Mittel nicht überschrei-
ten darf, 
2. jedoch Anteile von max. 10% der ASTM Korngrößenkennzahlen 4 und 3 im 
Gefüge zugelassen werden. 
Die Kornwachstumstemperatur ist die Temperatur bei der erstmalig Austenitkörner 
auftreten, die nicht mehr den oben genannten Kriterien entsprechen.  
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4.4 Thermodynamische Berechnungen 
Zum Verständnis des Ausscheidungsverhaltens wurden Vergleichsrechnungen mit 
der kommerziellen Thermodynamik-Software ThermoCalc® durchgeführt. Die Soft-
ware basiert auf der Minimierung der freien Gibb’schen Energie eines Systems [84]. 
Den Berechnungen liegt die thermodynamische Datenbank „TCFE2 - TCSAB 
Steels/Fe-Alloys Database“ zu Grunde. Die Gültigkeit der Datenbank umfasst Stähle 
mit einem Mindestgehalt von 50 Massen-% Fe [85].  
Unter Zuhilfenahme der Software können Phasenanteile und Phasenzusammenset-
zungen sowie Umwandlungspunkte ausschließlich unter Gleichgewichtsbedingungen 
berechnet werden. Diese Einschränkung hat zur Folge, dass keine technisch rele-
vanten Prozessparameter in die Berechnung einfließen. Evtl. durchgeführte Umform-
schritte oder beschleunigte Abkühlungen finden keine Berücksichtigung. Dies muss 
bei der Interpretation der Ergebnisse und dem Vergleich mit experimentell erzielten 
Daten beachtet werden.  
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5 VERSUCHSERGEBNISSE 
5.1 Mikrostruktur der untersuchten Werkstoffe 
5.1.1 Anlieferungszustand 
Alle Werkstoffe wurden im warm gewalzten Zustand geliefert. Bild 5.1 zeigt die Ge-
füge der untersuchten Stähle im Lieferzustand (Ätzlösung Nital). Der Werkstoff 
16MnCr5 (a) verfügt über ein Ferrit-Perlit Gefüge mit geringen Bainitanteilen. Das 
Gefüge des Werkstoffes 16MnCr5Nb (b) ist ausschließlich ferritisch-perlitisch und ge-
genüber dem Standardwerkstoff feinkörniger ausgeprägt.  
Der Werkstoff 20NiCrMo2 (c) verfügt über ein Gefüge bestehend aus Ferrit und Bai-
nit. Als Folge von Seigerungen ist eine leichte Zeiligkeit des Gefüges zu erkennen. 
Der mikrolegierte Werkstoff 20NiCrMo2Nb (d) zeigt ein fast ausschließlich bainiti-
sches Gefüge mit geringen Anteilen von Ferrit. Auch hier liegt eine leichte Gefüge-
zeiligkeit vor.  
(a) 16MnCr5 (b) 16MnCr5Nb 
(c) 20NiCrMo2 (d) 20NiCrMo2Nb 
Bild 5.1 Gefüge der untersuchten Einsatzstähle im Anlieferungszustand. 
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5.1.2 Mikrostruktur nach Umformung 
Aufgrund der unterschiedlichen Umformtemperaturen und Umformgrade verfügen die 
untersuchten Werkstoffe nach Abkühlen auf Raumtemperatur über verschiedene 
Mikrostrukturen. Diese wiederum beeinflussen durch die wechselnden Löslichkeiten 
das Ausscheidungsverhalten und damit die Feinkornstabilität. Bild 5.2 zeigt exem-
plarisch die Mikrostruktur des Werkstoffes 16MnCr5 nach der Umformung und Luft-
abkühlung bzw. der FP-Glühung.  
Nach Umformung bei 700°C und Abkühlung auf Raumtemperatur besteht das Ge-
füge aus groben Ferrit- und Bainitkörnern sowie einzelnen Perlitinseln, Bild 5.2 a. 
Aufgrund der eingeschränkten Diffusion bei dieser Temperatur ist eine Rekristallisa-
tion des Gefüges nach der Umformung nicht möglich. Mit zunehmendem Umform-
grad wird das Gefüge in Umformrichtung gestreckt, Bild 5.2 b/c. Bei einer Um-
formtemperatur von 900°C besteht das Gefüge nach Abkühlung auf Raumtemperatur 
aus feinkörnigem Ferrit und Bainit mit geringen Anteilen an Perlit (Bild 5.2 d). Die 
aus der Umformung entstandenen Gitterverspannungen (Versetzungen, Vergröße-
rung der Korngrenzenfläche) werden nach dem Umformvorgang durch Rekristallisa-
tion und durch die sich anschließende Phasenumwandlung abgebaut. Die Umfor-
mung bei 1250°C resultiert aufgrund der vollständigen Austenitisierung und der 
schnellen Abkühlung (t8/5-Zeit ca. 60s) in einem vollständig martensitischen Gefüge, 
Bild 5.2 e. Nach der FP-Glühung (Bild 5.2 f) besteht das Gefüge unabhängig vom 
Umformvorgang zu gleichen Teilen aus Ferrit und Perlit mit einer mittleren Ferrit-
korngröße von ca. 20μm. Ein Einfluss der Umformparameter auf die Ausbildung der 
Gefügebestandteile sowie die Phasenanteile ist aufgrund des zweimaligen Durch-
laufens der α-γ Phasenumwandlung nicht festzustellen.  
Vergleicht man die Mikrostrukturen der Werkstoffe 16MnCr5 und 16MnCr5Nb (Bild 
5.3) miteinander, so fällt auf, dass sich die auftretenden Phasenanteile nach der Um-
formung entsprechen, jedoch beim Werkstoff 16MnCr5Nb deutlich feiner ausfallen. 
Dies ist eine Folge des erhöhten Nb-Gehaltes, der in einer Verzögerung der Rekris-
tallisation und damit einer Kornfeinung nach der Umwandlung resultiert.  
Versuchsergebnisse  57 
Werkstoff 16MnCr5 
(a) TU=700°C; ϕ=0 (b) TU=700°C; ϕ=0,2 
(c)TU=700°C; ϕ=1 (d) TU=900°C; ϕ=1 
(e) TU=1250°C; ϕ=1 (f) TU=1250°C; ϕ=1; FP 
Bild 5.2 Gefügestruktur des Werkstoffes 16MnCr5 zu unterschiedlichen 
Prozesszeitpunkten (Nital-Ätzung). 
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Werkstoff 16MnCr5Nb 
(a) TU=700°C; ϕ=0 (b) TU=700°C; ϕ=0,2 
(c) TU=700°C; ϕ=1 (d) TU=900°C; ϕ=1 
(e) TU=1250°C; ϕ=1 (f) TU=1250°C; ϕ=1; FP 
Bild 5.3 Gefügestruktur des Werkstoffes 16MnCr5Nb zu unterschiedlichen Pro-
zesszeitpunkten (Nital-Ätzung). 
Werkstoff 20NiCrMo2 
Bild 5.4 und Bild 5.5 zeigen exemplarisch Gefügeaufnahmen der Werkstoffe 
20NiCrMo2 und 20NiCrMo2Nb nach der Umformung und Luftabkühlung sowie nach 
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der FP-Glühung. Nach der Umformung bei 700°C und Abkühlung auf Raumtempe-
ratur besteht das Gefüge des Werkstoffs 20NiCrMo2 zu gleichen Anteilen aus Ferrit 
und Bainit mit vereinzelten Perlitinseln, Bild 5.4 a - c.  
(a) TU=700°C; ϕ=0 (b) TU=700°C; ϕ=0,2 
(c) TU=700°C; ϕ=1 (d) TU=900°C; ϕ=1 
(e) TU=1250°C; ϕ=1 (f) TU=1250°C; ϕ=1; FP 
Bild 5.4 Gefügestruktur des Werkstoffes 20NiCrMo2 zu unterschiedlichen 
Prozesszeitpunkten (Nital-Ätzung). 
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Mit zunehmendem Umformgrad wird das Gefüge in Umformrichtung gestreckt, Bild 
5.4 c. Aufgrund der eingeschränkten Diffusion bei dieser Temperatur ist eine Re-
kristallisation des Gefüges nach der Umformung nicht möglich.  
Werkstoff 20NiCrMo2Nb 
(a) TU=700°C; ϕ=0 (b) TU=700°C; ϕ=0,2 
(c) TU=700°C; ϕ=1 (d) TU=900°C; ϕ=1 
(e) TU=1250°C; ϕ=1 (f) TU=1250°C; ϕ=1; FP 
Bild 5.5 Gefügestruktur des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb zu unterschiedlichen 
Prozesszeitpunkten (Nital-Ätzung). 
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Mit zunehmendem Umformgrad wird das Gefüge in Umformrichtung gestreckt. Nach 
Umformung bei 900°C besteht das Gefüge nahezu vollständig aus Bainit mit einzel-
nen ferritischen sowie perlitischen Bereichen, Bild 5.4 d. Die Umformung bei 1250°C 
resultiert aufgrund der vollständigen Austenitisierung und der schnellen Abkühlung 
(t8/5-Zeit ca. 60s) in einem vollständig martensitischen Gefüge, Bild 5.4 e. Nach der 
FP-Glühung (Bild 5.4 f) besteht das Gefüge unabhängig vom Umformvorgang aus 
Ferrit und Perlit mit teilweise stark gewachsenen einzelnen Perlitinseln. Ein Einfluss 
der Umformparameter auf die Ausbildung der Gefügebestandteile sowie die Phasen-
anteile ist aufgrund des zweimaligen Durchlaufens der α-γ Phasenumwandlung nicht 
festzustellen. 
Analog zum Werkstoff 16MnCr5 weisen die Werkstoffe 20NiCrMo2 und 
20NiCrMo2Nb (Bild 5.5) zu den verschiedenen Prozesszeitpunkten ähnliche Gefüge-
bestandteile auf. Beim Werkstoff 20NiCrMo2Nb fallen sie jedoch aufgrund der Wir-
kung des Nb erkennbar feiner aus. 
5.2 Thermodynamische Berechnungen 
Zu Vergleichszwecken wurde das Ausscheidungsverhalten der untersuchten Werk-
stoffe 16MnCr5 (+Nb) und 20NiCrMo2 (+Nb) mit Hilfe des thermodynamischen Be-
rechnungsprogramms ThermoCalc simuliert. Dabei ist zu beachten, dass es sich um 
Berechnungen unter Gleichgewichtsbedingungen handelt. Einzelne Prozessschritte 
wie Umformungen und Abkühlverläufe werden hierbei ebenso wenig berücksichtigt 
wie Haltezeiten und Unterkühlungen. Die dargestellten Ergebnisse (Bild 5.6 und Bild 
5.7) geben daher lediglich eine Abschätzung der real vorhandenen Phasenanteile 
wieder.  
Es ist zu erkennen, dass der Ausscheidungsvorgang in den mit Nb legierten Werk-
stoffen zum einen bei höheren Temperaturen einsetzt und zum anderen auch die 
ausgeschiedene Menge über den gesamten simulierten Temperaturbereich höher 
liegt als bei den Standardwerkstoffen. Aufgrund des größeren Nb-Gehalts beginnt 
der Ausscheidungsvorgang im Werkstoff 16MnCr5 bei ca. 1200°C während er beim 
Werkstoff 20NiCrMo2 erst bei ca. 1100°C einsetzt. Bei den Standardwerkstoffen 
setzt die Ausscheidung erst um 900°C ein.  
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Bild 5.6 Phasenanteil der M(C,N) 
Ausscheidungen im Gleich-
gewichtsfall für den Werk-
stoff 16MnCr5 (+Nb). 
Bild 5.7 Phasenanteil der M(C,N) 
Ausscheidungen im Gleich-
gewichtsfall für den Werk-
stoff 20NiCrMo2 (+Nb). 
Die Nb-legierten Werkstoffe zeigen über den gesamten Temperaturbereich die je-
weils höhere Ausscheidungsmenge. Bei 1050°C erreicht die ausgeschiedene Menge 
an M(C,N) 377 ppm für den Werkstoff 16MnCr5Nb und 101 ppm für den Werkstoff 
20NiCrMo2Nb. Hinzu kommen bei beiden Werkstoffen die Anteile an AlN. Demge-
genüber weisen die Werkstoffe ohne Nb bei 1050°C lediglich eine geringe Menge an 
AlN auf.  
Die Berechnung der molaren Zusammensetzung der Ausscheidungen zeigt (Tafel 
5.1), dass in den Standardwerkstoffen neben dem AlN lediglich das sehr Stickstoff 
affine Ti in der Lage ist, Ausscheidungen zu bilden. In den Nb-legierten Werkstoffen 
dagegen bilden sich komplexe Carbonitride mit Nb und Ti. Vorangegangene Unter-
suchungen haben gezeigt, dass sich zuerst ein TiN Partikel ausscheidet, der dann 
als Keimbildner für weitere Nb(C,N) Ausscheidungen dient. Das Resultat sind 
Ti,Nb(C,N) Mischausscheidungen mit einem Kern aus TiN und einer Schale aus 
Nb(N,C) [z.B. 4].  
Aufgrund der steigenden Löslichkeit bei 1050°C ist der ausgeschiedene Anteil an Nb 
im Vergleich zu 950°C reduziert. Gleichzeitig verschiebt sich die molare Zusammen-
setzung der Ausscheidung leicht zum thermodynamisch stabileren TiN; Nb und C 
bleiben jedoch die Hauptkomponenten. 
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Tafel 5.1 Berechnete molare Zusammensetzung der M(C,N) Ausscheidungen bei 
900°C und 1050°C. 
Werkstoff 
Ausgeschiedene Menge, 
ppm 
Molare Zusammensetzung von 
M(C,N) in Massen-% 
AlN M(C,N) C N Nb Ti Total 
900°C 
16MnCr5 135 10 3 47 - 50 100 
16MnCr5Nb 599 498 47 2,5 49 1,5 100 
20NiCrMo2 181 6 5 45 - 50 100 
20NiCrMo2Nb 313 211 43 7 45 5 100 
1050°C 
16MnCr5 4 10 3 47 - 50 100 
16MnCr5Nb 478 390 45 4 49 2 100 
20NiCrMo2 54 6 4 46 - 50 100 
20NiCrMo2Nb 198 88 23 28 39 10 100 
 
5.3 Kornwachstumsverhalten des Werkstoffes 16MnCr5 
Die Ergebnisse der Kornwachstumsuntersuchungen werden in Form von Summen-
häufigkeitsdiagrammen dargestellt. Eine gestrichelte Line in den jeweiligen Dia-
grammen stellt die Grenze der maximal zulässigen Korngröße dar (<5; 10% 3 - 4). 
Zur Verbesserung der Übersichtlichkeit werden nur für die Diskussion relevante 
Korngrößenverteilungen dargestellt. Die an dieser Stelle nicht gezeigten Ergebnisse 
der Kornwachstumsuntersuchungen sind im Anhang (Kap. 10) aufgeführt. 
Feinkornstabilität 16MnCr5 
Tafel 5.2 fasst die Kornwachstumstemperaturen des Werkstoffes 16MnCr5 (ohne 
FP-Glühung) zusammen. Es wird deutlich, dass der Standardwerkstoff ohne Mikrole-
gierungselemente bei Temperaturen ≥ 1000°C über keine ausreichende Feinkorn-
stabilität verfügt. Lediglich die Kombination TU=700°C und ϕ=0 zeigt bei einer Blind-
härtetemperatur von TW=1000°C ein feinkörniges Gefüge, Bild 5.8. Erst bei Tempe-
raturen ≥ 1050°C tritt unzulässiges Grobkorn auf. 
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Tafel 5.2 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 16MnCr5 
ohne FP-Glühung. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1050°C 1000°C 1000°C 
ϕ=0,2 1000°C 1000°C 1000°C 
ϕ=1 1000°C 1000°C 1000°C 
 
Werden höhere Umformtemperaturen angewandt, so stellt sich unabhängig vom 
Umformgrad ausschließlich ein grobkörniges Gefüge ein. Zwar bleiben die Verteilun-
gen durchgehend homogen, d.h. die Körner werden gleichmäßig größer, jedoch zei-
gen alle Zustände unzulässige Anteile von Körnern der Klasse 2 und größer, Bild 5.9 
und Bild 5.10.  
 
Bild 5.8 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
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Bild 5.9 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
 
Bild 5.10 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
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Feinkornstabilität 16MnCr5 nach FP-Glühung 
Wird zwischen der Warmumformung und der Blindhärtung eine FP-Glühung durch-
geführt, so ergibt sich ein geringfügig verändertes Bild, Tafel 5.3. Während sich bei 
Umformtemperaturen von 700°C und 1250°C sowie Blindhärtetemperaturen von 
1000°C unabhängig vom Umformgrad ein feinkörniges Gefüge einstellt (Bild 5.11, 
Bild 5.13), wurde bei einer Umformtemperatur von 900°C bei allen angewandten 
Umformgraden Grobkorn festgestellt, Bild 5.12. 
Tafel 5.3 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
16MnCr5+FP. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1050°C 1000°C 1050°C 
ϕ=0,2 1050°C 1000°C 1050°C 
ϕ=1 1050°C 1000°C 1050°C 
 
 
Bild 5.11 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C, FP-Glühung  und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
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Bild 5.12 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
 
Bild 5.13 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
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Nach einer zusätzlichen FP-Behandlung verbessert sich die Feinkornstabilität des 
Werkstoffes 16MnCr5 geringfügig. Auch unter diesen Bedingungen ist ausschließlich 
homogenes Kornwachstum festzustellen.  
Feinkornstabilität 16MnCr5Nb 
Aufgrund des erhöhten Gehalts an Mikrolegierungselementen ist für den Werkstoff 
16MnCr5Nb eine deutlich verbesserte Feinkornstabilität gegenüber dem Standard-
werkstoff zu erwarten. Dies wird durch die Kornwachstumsuntersuchungen bestätigt, 
Tafel 5.4. Für alle Verfahrenskombinationen ergibt sich eine Korn-
wachstumstemperatur von ≥ 1050°C. Bei Umformtemperaturen von 700°C und 
1250°C liegt diese sogar bei >1100°C, Bild 5.14 und Bild 5.17.  
Tafel 5.4 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
16MnCr5Nb. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 >1100°C >1100°C >1100°C 
ϕ=0,2 1100°C 1100°C >1100°C 
ϕ=1 >1100°C 1050°C >1100°C 
 
Wird die Umformung bei 700°C bzw. 1250°C durchgeführt, so ist kein Einfluss des 
Umformgrades auf die Feinkornstabilität festzustellen. Bei einer Umformtemperatur 
von 900°C nimmt die Feinkornstabilität jedoch mit zunehmendem Umformgrad ab, 
Bild 5.15 und Bild 5.16.  
Eine Besonderheit des Werkstoffes 16MnCr5Nb ist weiterhin, dass bei einigen Ver-
fahrenskombinationen ein derartig inhomogenes Kornwachstum einzelner Körner 
einsetzt, dass eine quantitative Auswertung der Korngrößenverteilung nicht möglich 
ist (z.B. TU=700°C, ϕ=0,2, TW=1100°C), Bild 5.14. Bild 5.18 zeigt eine Makroauf-
nahme der beschriebenen Verfahrenskombination. Mit dem bloßen Auge sind ein-
zelne Körner im Millimeterbereich zu erkennen.  
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Bild 5.14 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C, TW=1100°C. 
 
Bild 5.15 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
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Bild 5.16 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C und Blindhärtung bei 
TW=1100°C. 
 
Bild 5.17 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1100°C. 
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Bild 5.18 Makroskopische Aufnahme des Werkstoffes 16MnCr5Nb bei Tu=700°C, 
ϕ=0,2 und Tw=1100°C; Skala in Millimetern. 
Feinkornstabilität 16MnCr5Nb nach FP-Glühung 
Tafel 5.5 fasst die Ergebnisse der Kornwachstumsuntersuchungen für den Werkstoff 
16MnCr5Nb+FP zusammen. Alle Werkstoffzustände zeigen eine gleichmäßig hohe 
Kornwachstumstemperatur von ≥ 1100°C. Eine Abhängigkeit der Feinkornstabilität 
vom Umformgrad bzw. der Umformtemperatur ist nicht festzustellen, Bild 5.19 bis 
Bild 5.21.  
Tafel 5.5 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
16MnCr5Nb+FP.  
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1100°C 1100°C 1100°C 
ϕ=0,2 1100°C 1100°C >1100°C 
ϕ=1 1100°C 1100°C >1100°C 
 
Es ist jedoch - wie schon für den Werkstoff 16MnCr5Nb beschrieben - zu beobach-
ten, dass bei Erreichen der Kornwachstumstemperatur ein derart starkes Kornwachs-
tum einsetzt, dass die resultierenden Körner mit bloßem Auge zu erkennen sind und 
eine quantitative Auswertung nicht mehr möglich ist, Bild 5.22.  
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Bild 5.19 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
 
Bild 5.20 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung TW=1050°C. 
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Bild 5.21 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
a) ϕ=0 (Skala in Millimetern) b) ϕ=1 
Bild 5.22 Gefüge des Werkstoffes 16MnCr5Nb+ FP bei TU=1250°C und 
TW=1100°C. 
5.4 Kornwachstumsverhalten des Werkstoffes 20NiCrMo2 
Feinkornstabilität 20NiCrMo2 
Tafel 5.6 fasst die Kornwachstumstemperaturen des Werkstoffes 20NiCrMo2 (ohne 
FP-Glühung) zusammen. Es wird deutlich, dass der Standardwerkstoff ohne Mikrole-
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gierungselemente bei Temperaturen ≥ 1000°C nicht feinkornstabil bleibt. Unabhängig 
vom Umformgrad und der Umformtemperatur stellt sich ausschließlich ein grobkörni-
ges Gefüge ein, Bild 5.23 bis Bild 5.25. Für eine Umformtemperatur von 900°C wer-
den die Anforderungen zwar nur sehr knapp verfehlt (Bild 5.24), jedoch ist bei allen 
drei Umformgraden ein unzulässiger Korngrößenanteil festzustellen. Dies zeigt, dass 
auch bei dieser Verfahrenskombination die Grenzen des Materials in Bezug auf die 
Feinkornstabilität überschritten sind.  
Tafel 5.6 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
20NiCrMo2. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1000°C 1000°C 1000°C 
ϕ=0,2 1000°C 1000°C 1000°C 
ϕ=1 1000°C 1000°C 1000°C 
 
 
Bild 5.23 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
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Bild 5.24 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
 
Bild 5.25 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
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Feinkornstabilität 20NiCrMo2 nach FP-Glühung 
Wird zwischen der Warmumformung und der Blindhärtung eine FP-Glühung durch-
geführt, so ergibt sich lediglich ein geringfügig verändertes Bild, Tafel 5.7. Die FP-
Glühung führt dazu, dass das Material bei einigen Werkstoffzuständen bis zu 1050°C 
feinkornstabil bleibt, Bild 5.26 bis Bild 5.28. Dabei wiederholt sich der beim Werk-
stoff 16MnCr5 beobachtete Trend, dass die Feinkornstabilität mit zunehmender Um-
formung sinkt. Ausnahme bildet hierbei die Umformtemperatur von 900°C, Bild 5.27.  
Tafel 5.7 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
20NiCrMo2+FP. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1050°C 1000°C 1050°C 
ϕ=0,2 1050°C 1050°C 1000°C 
ϕ=1 1000°C 1050°C 1000°C 
 
 
Bild 5.26 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
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Bild 5.27 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
Bild 5.28 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
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Feinkornstabilität 20NiCrMo2Nb 
Aufgrund des erhöhten Gehalts an Mikrolegierungselementen ist für den Werkstoff 
20NiCrMo2Nb eine erhöhte Feinkornstabilität gegenüber dem Standardwerkstoff zu 
erwarten. Dies wird durch die Kornwachstumsuntersuchungen bestätigt, Tafel 5.8.  
Tafel 5.8 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
20NiCrMo2Nb. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1050°C 1000°C 1100°C 
ϕ=0,2 1050°C 1000°C 1100°C 
ϕ=1 1000°C 1000°C 1100°C 
 
Lediglich bei einer Umformtemperatur von 900°C lässt sich keine Veränderung der 
Kornwachstumstemperatur gegenüber dem Standardwerkstoff feststellen, Bild 5.30. 
Bei einer Umformtemperatur von 1250°C ist ein prozesssicheres - Aufkohlen unab-
hängig vom Umformgrad - bis 1050°C möglich, Bild 5.31. 
 
Bild 5.29 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C und Blindhärtung 
bei TW=1000°C. 
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Wird die Umformung bei 700°C (Bild 5.29) durchgeführt, so sinkt die 
Kornwachstumstemperatur bei einem Umformgrad von ϕ=1 um 50 K gegenüber den 
Umformgraden ϕ=0 und ϕ=0,2.  
 
Bild 5.30 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C und Blindhärtung 
bei TW=1000°C. 
Feinkornstabilität 20NiCrMo2Nb nach FP-Glühung 
Tafel 5.9 fasst die Ergebnisse der Kornwachstumsuntersuchungen für den Werkstoff 
20NiCrMo2Nb+FP zusammen. Alle Werkstoffzustände zeigen eine gleichmäßig hohe 
Kornwachstumstemperatur von 1050°C. Eine Abhängigkeit der Feinkornstabilität 
vom Umformgrad bzw. der Umformtemperatur ist nicht festzustellen, Bild 5.32 bis 
Bild 5.34.  
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Tafel 5.9 Temperaturen unzulässigen Kornwachstums des Werkstoffes 
20NiCrMo2Nb+FP. 
 TU=700°C TU=900°C TU=1250°C 
ϕ=0 1050°C 1050°C 1050°C 
ϕ=0,2 1050°C 1050°C 1050°C 
ϕ=1 1050°C 1050°C 1050°C 
 
 
Bild 5.31 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C und Blindhärtung 
bei TW=1050°C. 
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Bild 5.32 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU= 700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
 
Bild 5.33 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU= 900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
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Bild 5.34 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU= 1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
5.5 Transmissionselektronenmikroskopie 
Ausschlaggebend für das unterschiedliche Verhalten während der Kornwachstums-
untersuchungen sind die verschiedenen Ausscheidungszustände der Mikrolegie-
rungselemente. Aus diesem Grund wurden mittels TEM Aufnahmen von Kohlenstoff-
extraktionsabdrücken unterschiedlicher Werkstoffzustände gemacht, Bild 5.35. Die 
Aufnahmen wurden bildanalytisch ausgewertet, um Größenverteilungen von Aus-
scheidungen des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb zu erhalten.  
Die Auswahl der Proben erfolgte derart, dass ein Vergleich zwischen Proben möglich 
ist, die sich nur in einem Herstellungsparameter (TU, ϕ, Wärmebehandlung, TW) un-
terscheiden, und von denen jeweils eine ein feinkörniges (FK) Gefüge nach der 
Blindhärtung zeigte und die jeweils andere Probe ein grobkörniges (GK) Gefüge auf-
weist, Tafel 5.10. Dadurch kann der Einfluss der einzelnen Prozessschritte bzw. Pro-
zessparameter auf die Gefügeentwicklung separat untersucht werden. 
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Tafel 5.10 Werkstoffzustände der untersuchten TEM-Proben. 
 TU [°C] ϕ FP TW [°C] Gefüge  
 Einfluss der Umformtemperatur  
 700 1 Nein 1000 GK  
 1250 1 Nein 1000 FK  
 Einfluss des Umformgrades  
 700 0,2 Nein 1000 FK  
 700 1 Nein 1000 GK  
 Einfluss der Wärmebehandlung  
 700 1 Nein 1000 GK  
 700 1 Ja 1000 FK  
 Einfluss der Blindhärtetemperatur  
 700 0,2 Nein 1000 FK  
 700 0,2 Nein 1050 GK  
 
Bild 5.36 zeigt ein EDX-Spektrum einer für das untersuchte Material charakteristi-
schen Ausscheidung. Es handelt sich um eine Nb,Ti(C,N) Mischausscheidung. Die 
Cu-Peaks des gezeigten Spektrums resultieren aus dem Kupfernetz, auf dem die 
Probe während der Messung aufliegt. 
200nm
 
Bild 5.35 Exemplarische TEM-Aufnahme des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb zur bild-
analytischen Auswertung. 
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5.5.1 Chemische Analyse der Ausscheidungen 
Da mit Hilfe der EDX nur Elemente mit einer größeren Ordnungszahl als Natrium 
detektiert werden können, ist eine Bestimmung der Elemente Stickstoff und Sauer-
stoff auf diese Weise nicht möglich. Zu diesem Zweck wurde an einigen ausgewähl-
ten Ausscheidungen EFTEM- (Energie-gefilterte Transmissionselektronenmikrosko-
pie) Aufnahmen durchgeführt. Die EFTEM ermöglicht es, die Verteilung von Ele-
menten in einer Probe sichtbar zu machen.  
Bild 5.36 EDX-Analyse einer exemplarischen Nb,Ti(C,N) Ausscheidung. 
Bild 5.37 zeigt die entsprechende Hellfeldaufnahme einer Ausscheidung sowie drei 
Elementverteilungsbilder der Elemente Niob, Stickstoff und Titan. Es handelt sich 
ebenfalls um eine Nb,Ti(C,N) Mischausscheidung, in der die detektierten Elemente 
erkennbar gleichmäßig verteilt vorliegen.  
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Hellfeldaufnahme Nb 
N Ti 
Bild 5.37 Hellfeld sowie EFTEM-Aufnahmen einer exemplarischen Nb,Ti(C,N) 
Ausscheidung. 
5.5.2 Einfluss der Umformtemperatur 
Bild 5.38 zeigt die Ausscheidungsgrößenverteilungen nach Umformung bei 
TU=700°C bzw. 1250°C mit einem Umformgrad von ϕ=1 und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. Beide Verteilungen zeigen in der doppelt logarithmischen Darstellung 
einen leicht gebogenen Verlauf, so dass sie in zwei separate gerade Abschnitte un-
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terteilt werden könnten. Dies spricht für einen bimodalen Charakter der Verteilung, 
d.h. die Überlagerung von mehr als einer logarithmischen Normalverteilung.  
Bild 5.38 Einfluss der Umformtemperatur auf die Ausscheidungsverteilung des 
Werkstoffes 20NiCrMo2Nb. 
Ein Unterschied zwischen den Verteilungen zeigt sich jedoch bei den arithmetischen 
Mittelwerten sowie den Standardabweichungen der Verteilungen. Während durch 
eine Umformung bei 1250°C nach der Blindhärtung eine mittlere Ausscheidungs-
größe von ca. 37 nm erzielt wird (σ =27,4), wird die Verteilung durch eine Umformung 
bei 700°C zu größeren Werten verschoben ( X =63 nm, σ =42,1), Tafel 5.11. Dieser 
Effekt korrespondiert mit den Ergebnissen der Kornwachstumsuntersuchungen, in 
denen nach Umformung bei 1250°C Feinkorn erzielt wurde, nach 700°C jedoch 
Grobkorn. 
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Tafel 5.11 Vergleich der Ausscheidungsverteilungen zur Darstellung des Einflus-
ses der Umformtemperatur. 
TU [°C] ϕ FP TW [°C] Gefüge X  σ 
700 1 Nein 1000 GK 62,9 42,1 
1250 1 Nein 1000 FK 37,5 27,4 
5.5.3  
5.5.4 Einfluss des Umformgrades 
Bild 5.39 zeigt die Ausscheidungsgrößenverteilungen nach Umformung bei 
TU=700°C mit einem Umformgrad von ϕ=0,2 bzw. ϕ=1 und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. Der Verlauf der Verteilungen ist wie bereits beim vorherigen Beispiel 
beschrieben leicht gebogen, was auf einen bimodalen Charakter der Verteilung hin-
weist.  
Bild 5.39 Einfluss des Umformgrades auf die Ausscheidungsverteilung des Werk-
stoffes 20NiCrMo2Nb. 
Bezüglich der erzielten Ausscheidungsgrößen zeigt sich für den Umformgrad der 
größte erzielte Einfluss. Bei einem Umformgrad von ϕ=0,2 sind die Ausscheidungen 
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mit einem Mittelwert von ca. 20 nm (σ = 13,5) deutlich feiner als bei einem Umform-
grad von ϕ=1 ( X =63 nm, σ = 42,1), Tafel 5.12.  
Tafel 5.12 Vergleich der Ausscheidungsverteilungen zur Darstellung des Einflus-
ses des Umformgrades. 
TU [°C] ϕ FP TW [°C] Gefüge X  σ 
700 0,2 Nein 1000 FK 19,6 13,5 
700 1 Nein 1000 GK 62,9 42,1 
 
5.5.5 Einfluss der FP-Glühung 
Bild 5.40 zeigt die Ausscheidungsgrößenverteilungen nach Umformung bei 
TU=700°C mit einem Umformgrad von ϕ=1, Blindhärtung bei TW=1000°C. In einem 
Fall wurde vor der Blindhärtung eine FP-Glühung durchgeführt. Beide Verteilungen 
zeigen einen leicht bimodalen Charakter.  
Bild 5.40 Einfluss der FP-Glühung auf die Ausscheidungsverteilung des Werk-
stoffes 20NiCrMo2Nb. 
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Die FP-Glühung führt in dem gezeigten Beispiel zu feineren Ausscheidungen 
( X =30nm, σ =21,1) im Gegensatz zur Probe ohne zusätzliche Wärmebehandlung 
(63nm, σ = 42,1), Tafel 5.13. 
Tafel 5.13 Vergleich der Ausscheidungsverteilungen zur Darstellung des Einflus-
ses einer FP-Behandlung. 
TU [°C] ϕ FP TW [°C] Gefüge X  σ 
700 1 Nein 1000 GK 62,9 42,1 
700 1 Ja 1000 FK 32,2 21,1 
 
5.5.6 Einfluss der Blindhärtetemperatur 
Bild 5.41 zeigt die Ausscheidungsgrößenverteilungen nach Umformung bei 
TU=700°C mit einem Umformgrad von ϕ=0,2 und einer Blindhärtung bei TW=1000°C 
bzw. 1050°C.  
Bild 5.41 Einfluss der Blindhärtetemperatur auf die Ausscheidungsverteilung des 
Werkstoffes 20NiCrMo2Nb. 
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Während die Größenverteilung nach Glühung bei 1000°C ebenfalls den zuvor be-
schriebenen leicht bimodalen Verlauf aufweist, zeigt die Verteilung nach Glühung bei 
1050°C einen annähernd geraden und damit homogenen Verlauf. 
Mit steigender Blindhärtetemperatur nimmt auch der Mittelwert der Ausscheidungs-
größe von 20 nm (1000°C) auf ca. 40 nm (1050°C) zu. Der Vergleich der Standard-
abweichungen beider Verteilungen zeigt in diesem Fall keinen großen Unterschied, 
Tafel 5.14. 
Tafel 5.14 Vergleich der Ausscheidungsverteilungen zur Darstellung des Einflus-
ses der Blindhärtetemperatur. 
TU [°C] ϕ FP TW [°C] Gefüge X  σ 
700 0,2 Nein 1000 FK 19,6 13,5 
700 0,2 Nein 1050 GK 38,7 15,9 
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6 DISKUSSION 
Bei der Fertigung von Zahnrädern für den Getriebebau nehmen die Bereiche mecha-
nische Bearbeitung und Wärmebehandlung mit einem Kostenanteil von zusammen 
über 80% eine wirtschaftlich herausragende Stellung ein. Für den Fertigungsschritt 
Wärmebehandlung ist das Einsatzhärten seit vielen Jahren der dominierende Wär-
mebehandlungsprozess für hoch beanspruchte Bauteile in Motoren, Maschinen, Ge-
trieben, Fahrzeugaufhängungen, Düsentriebwerken, etc. und nimmt heute mehr als 
ein Drittel des Marktanteils aller Wärmebehandlungs-Härteprozesse ein.  
Durch eine Erhöhung der Aufkohlungstemperatur von heute ca. 950°C auf beispiels-
weise 1050°C lassen sich - aufgrund der Beschleunigung der Übergangs- und Diffu-
sionsvorgänge - signifikante Prozesszeitverkürzungen erzielen. Dies ist insbeson-
dere für Anwendungen von Interesse, bei denen Einsatzhärtungstiefen (Eht) von 
≥2 mm Aufkohlungszeiten von bis zu 20 Stunden und mehr erfordern. Hier lässt sich 
leicht eine Verkürzung der Aufkohlungsdauer von mehr als 10 Stunden erreichen, 
Bild 6.1. Wird die Aufkohlungstemperatur erhöht, ist zu beachten, dass eine Misch- 
oder Grobkornbildung des Austenits vermieden wird. 
Bild 6.1 Aufkohlungsdauer für verschiedene Getriebebauteile [65]. 
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Die prinzipielle Möglichkeit zur Erhöhung der Feinkornstabilität von Einsatzstählen 
durch den Einsatz von Mikrolegierungselementen ist in der Literatur hinreichend be-
schrieben [z.B. 4]. Alle diese Untersuchungen haben jedoch in der Regel den Nach-
teil, dass die untersuchten Werkstoffe vor Untersuchungsbeginn einer Referenzwär-
mebehandlung (z.B. 1150°C, 30 min, Abkühlung an Luft) unterzogen worden sind 
und darüber hinaus meist an warmgewalztem Halbzeug durchgeführt wurden. Der 
Einsatz einer solchen Referenzwärmebehandlung ist ein legitimes Mittel, will man 
allein die metallkundlichen Mechanismen zur Ausscheidungsbildung bzw. -auflösung 
und -vergröberung untersuchen. In diesem Fall müssen die Einflüsse aus den unter-
schiedlichen Herstellungswegen eliminiert werden, wie z.B. das Gießverfahren und 
das Gießformat, die Abkühlstrategie sowie die Wärmebehandlung.  
Der industrielle Fertigungsprozess unterscheidet sich jedoch deutlich von der zuvor 
beschrieben Vorgehensweise. Zum einen wird die Referenzwärmebehandlung aus 
Kostengründen nicht durchgeführt, zum anderen beeinflussen die unterschiedlichen 
Prozessschritte innerhalb der Fertigung - wie die gewählte Umformstrategie 
(Umformschritte, Umformgrad, etc.) sowie die Anzahl und Art der Wärmebehandlun-
gen (Bild 6.2) - die Ausscheidungsverteilung und damit die Feinkornstabilität. Aus 
diesem Grund ist die genaue Kenntnis der Einflüsse einzelner Produktionsschritte 
auf die Feinkornstabilität während des Einsatzhärtens von besonderer Bedeutung.  
 
Bild 6.2 Auswahl betrieblicher Wärmebehandlungen für Einsatzstähle. 
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Die vorliegende Untersuchung wurde daher ausgehend vom Anlieferungszustand der 
Einsatzstähle durchgeführt, in Kauf nehmend, dass ein direkter Vergleich zwischen 
den Werkstoffen unter Umständen erschwert wird. Die Prozessschritte Warmumfor-
mung, Wärmebehandlung und Einsatzhärtung wurden im Labormaßstab simuliert.  
6.1 Werkstoff 16MnCr5 
Ein Standard-Legierungskonzept für Einsatzstähle bietet kein ausreichendes Aus-
scheidungspotenzial für eine Hochtemperatur-Aufkohlung. Die zur Kornwachstums-
kontrolle eingesetzten Legierungselemente Al und N sind als Ausscheidungen nur 
bis zu Temperaturen von ca. 1000°C und in Einzelfällen auch leicht darüber wirksam. 
Bei einem weiteren Temperaturanstieg ist mit dem Auftreten von Grobkorn zu rech-
nen. Da bei Aufkohlungstemperaturen von >1000°C die AlN-Ausscheidungen in der 
Regel vollständig gelöst vorliegen, ist auch kein Einfluss der vorherigen Prozess-
schritte mehr erkennbar, Bild 6.3.  
Bild 6.3 Übersicht der Kornwachstumstemperaturen der Werkstoffe 16MnCr5 
und 16MnCr5Nb. 
Der untersuchte Stahl 16MnCr5Nb weist mit 450 ppm einen außergewöhnlich hohen 
Nb-Gehalt auf. Dabei ist zu berücksichtigen, dass basierend auf dem Löslichkeits-
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produkt bei den gegebenen Gehalten von 0,19% C und 0,025% N die maximale Lös-
lichkeit für Nb bei 1200°C bei ca. 200 ppm liegt, Bild 6.4.  
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Bild 6.4 Darstellung der maximalen Löslichkeit von Nb basierend auf dem 
Löslichkeitsprodukt für einen Werkstoff mit C=0,19% und N=0,025%. 
Dies bedeutet, dass der vorhandene Nb-Gehalt bei den angewandten Maximaltem-
peraturen nicht vollständig gelöst werden kann. Es bleiben immer Ausscheidungen 
im Gefüge zurück, die dann bei einem erneuten Abkühlen als Keimbildner dienen 
und somit den Ausscheidungsvorgang beschleunigen. Aufgrund der großen Stabilität 
der Ausscheidungen ist mit einer permanenten Vergröberung zu rechnen. 
Gleichzeitig bietet dieser hohe Nb-Gehalt die Möglichkeit, bei geeigneter Prozessfüh-
rung einen großen Volumenanteil von Ausscheidungen zu erzeugen, der auch bei 
hohen Temperaturen in der Lage ist für eine ausreichende Feinkornstabilität zu sor-
gen. 
Entsprechend liegen die erzielten Kornwachstumstemperaturen mit bis zu >1100°C 
sehr hoch, Bild 6.3. Diese lassen sich jedoch nur dann realisieren, wenn die Bildung 
von Ausscheidungen nach der Warmumformung durch eine schnelle Abkühlung so 
weit wie möglich unterdrückt wird. Dann können die Ausscheidungen während des 
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Aufheizens zur Aufkohlung ausreichend fein ausgebildet werden und ihre volle Wirk-
samkeit erzielen. 
Im Bereich der Halbwarmumformung (TU=900°C) werden die Ausscheidungen wäh-
rend der Erwärmung nur partiell gelöst. Hohe Umformgrade führen im Anschluss 
dazu, dass der Ausscheidungsdruck steigt und zusätzlich verformungsinduzierte 
Ausscheidungen auftreten können. Vor Beginn der Aufkohlung liegt damit bereits ein 
hoher Volumenanteil an Ausscheidungen vor, der mit der Erwärmung zur Aufkohlung 
beginnt sich zu vergröbern. Dies führt zu einer Reduzierung der Kornwachstumstem-
peratur bzw. der feinkornstabilen Prozesszeit.  
Wird die Umformtemperatur noch weiter abgesenkt (TU=700°C) so treten während 
der Umformung keine bzw. vernachlässigbare Veränderungen der Ausscheidungs-
verteilung ein. Die Umformtemperatur ist derart niedrig und die Abkühlzeit entspre-
chend kurz, dass keine ausreichende Diffusion zur Auflösung und Ausscheidung der 
Mikrolegierungselemente möglich ist. Die Feinkornstabilität wird dann durch die Aus-
scheidungsverteilung im Anlieferungszustand bestimmt.  
Eine zusätzliche FP-Glühung wird in der Literatur als nachteilig für die Feinkornstabi-
lität beschrieben. Dieser Erfahrung liegt die Annahme zugrunde, dass eine Wärme-
behandlung oberhalb von A3 bei ausreichend langer Haltezeit zu einer Vergröberung 
der Ausscheidung führt. Die isotherme Haltephase unterhalb von A1 kann diesen 
Effekt verstärken. Der beschriebene Einfluss wird durch die vorliegenden Ergebnisse 
größtenteils bestätigt. Eine Ausnahme bildet der Werkstoff 16MnCr5, bei dem bei 
einer Umformtemperatur von TU=700°C die Feinkornstabilität durch die FP-Glühung 
auf 1050°C erhöht wird.  
Neben den beschriebenen Nachteilen bietet die FP-Glühung jedoch den Vorteil, dass 
der zuvor beschriebene Effekt der Umformung eliminiert werden kann. Die Feinkorn-
stabilität ist dann gegenüber dem Gefüge nach der Umformung geringfügig schlech-
ter, jedoch unabhängig vom Umformgrad innerhalb des Bauteils, Bild 6.5.  
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Bild 6.5 Übersicht der Kornwachstumstemperaturen der Werkstoffe 
16MnCr5+FP und 16MnCr5Nb+FP 
6.2 Werkstoff 20NiCrMo2 
Wie beim Werkstoff 16MnCr5 bietet auch das Standardlegierungskonzept des Werk-
stoffes 20NiCrMo2 kein ausreichendes Ausscheidungspotenzial, um eine prozesssi-
chere Feinkornstabilität bei erhöhten Temperaturen zu gewährleisten. Alle unter-
suchten Werkstoffzustände zeigen bereits bei einer Temperatur von 1000°C unzu-
lässiges Kornwachstum, Bild 6.6. 
Der mikrolegierte Stahl 20NiCrMo2Nb enthält mit ca. 200 ppm Nb nur etwa die Hälfte 
des Gehalts des Werkstoffes 16MnCr5Nb. Der Vergleich mit der berechneten Lös-
lichkeit für Nb(C,N) nach dem Löslichkeitsprodukt (Bild 6.4) zeigt, dass bei einer 
Schmiedetemperatur von 1250°C die vollständige Löslichkeit erreicht wird. Entspre-
chend sind keine Ausscheidungen mehr vorhanden, um das Kornwachstum zu steu-
ern. Bei niedrigeren Temperaturen werden die Gehalte an Ausscheidungen signifi-
kant reduziert. Im Vergleich zum bereits diskutierten Werkstoff 16MnCr5Nb sind da-
her geringere Kornwachstumstemperaturen zu erwarten.  
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Bild 6.6 Übersicht der Kornwachstumstemperaturen der Werkstoffe 20NiCrMo2 
und 20NiCrMo2Nb. 
Prinzipiell gelten für den Werkstoff 20NiCrMo2Nb dieselben Mechanismen und Ab-
hängigkeiten wie für den Werkstoff 16MnCr5Nb. Allerdings werden die Grenzen der 
Feinkornstabilität aufgrund des geringeren Nb-Gehaltes zu niedrigeren Temperatu-
ren verschoben.  
Im Bereich der Warmumformung (TU=1250°C) stellt sich unabhängig vom Umform-
grad eine Kornwachstumstemperatur von 1100°C ein. Die Ausscheidungen werden 
beim Erwärmen und Halten auf Schmiedetemperatur aufgelöst - aufgrund der hohen 
Temperatur findet keine verformungsinduzierte Ausscheidung statt - und die Aus-
scheidung wird durch schnelle Abkühlung unterdrückt bzw. es scheiden sich wenige 
fein verteilte Partikel aus. Entsprechend groß ist das Ausscheidungspotenzial beim 
nachfolgenden Erwärmen zur Aufkohlung; die Feinkornstabilität ist gewährleistet.  
Wird die Umformtemperatur von 1250°C auf 900°C abgesenkt, steigt der Einfluss 
des Ausscheidungszustandes bei der Anlieferung. Die Ausscheidungen werden wäh-
rend der Erwärmung nur partiell gelöst und vergröbern gleichzeitig. Eine zusätzliche 
Umformung führt dazu, dass evtl. gelöste Mikrolegierungselemente verformungsin-
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duziert ausgeschieden werden. Die so vor der Aufkohlung vorhandenen Aus-
scheidungen vergröbern während der folgenden Erwärmung und können keine fein-
kornstabilisierende Wirkung entwickeln.  
Im unteren Bereich der Halbwarmumformung (TU=700°C) gewinnt dann der Einfluss 
einer Umformung an Bedeutung. Wie bereits beim Werkstoff 16MnCr5 beobachtet, 
sinkt die Feinkornbeständigkeit mit zunehmendem Umformgrad. Aufgrund des deut-
lich geringeren Gehalts an Mikrolegierungselementen ist jedoch für den Werkstoff 
20NiCrMo2 eine weiter abgesenkte Temperatur sowie ein höherer Umformgrad er-
forderlich, um diesen Effekt beobachten zu können. 
Wird der Werkstoff 20NiCrMo2Nb einer zusätzlichen FP-Glühung unterzogen, so 
sinkt die für den Werkstoff maximal erreichbare Kornwachstumstemperatur von 
1100°C auf 1050°C. Der Einfluss der Umformung wird ebenso wie beim Werkstoff 
16MnCr5Nb eliminiert, Bild 6.7. 
Bild 6.7 Übersicht der Kornwachstumstemperaturen der Werkstoffe 
20NiCrMo2+FP und 20NiCrMo2Nb+FP. 
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6.3 Untersuchung des Ausscheidungszustandes mittels TEM 
Da die Größenordnung der zur Austenitkonditionierung eingesetzten Ausscheidun-
gen derart klein ist, dass eine lichtmikroskopische Untersuchung nicht mehr möglich 
ist, wurden an ausgewählten Probenzuständen transelektronenmikroskopische Un-
tersuchungen durchgeführt. Zu diesem Zweck wurde die Technik des Kohlenstoffex-
traktionsabdrucks angewandt. Diese Vorgehensweise ermöglicht insbesondere die 
Darstellung und Untersuchung von Ausscheidungen und Einschlüssen mit einer 
Größe kleiner 1μm. 
Im Gegensatz zu früheren Untersuchungen wurde die Morphologie und Verteilung 
der Ausscheidungen nicht nur qualitativ, sondern auch quantitativ in Form einer Grö-
ßenverteilung ermittelt. Dies bietet die Möglichkeit einen Zusammenhang zwischen 
Korngrößenverteilung im mikroskopischen Schliff und der verantwortlichen Aus-
scheidungsverteilung herzustellen. Bei der Interpretation der Ergebnisse ist zu be-
rücksichtigen, dass die im TEM untersuchte Schlifffläche nur einen Bruchteil der Flä-
che aus dem mikroskopischen Schliff beträgt. Dies ist insbesondere dann von Be-
deutung, wenn bei einem grobkörnigen Gefüge die Bereiche stark inhomogener 
Korngrößenverteilung untersucht werden. Dort sind in der Regel kaum bzw. keine 
Ausscheidungen mehr zu detektieren.  
Für alle untersuchten Probenzustände zeigt sich die Tendenz, dass das im mikrosko-
pischen Schliff grobkörnig erscheinende Gefüge über die jeweils gröbere Ausschei-
dungsverteilung verfügt. Neben dem jeweils größeren Mittelwert spiegelt auch die 
zunehmende Standardabweichung die Vergröberung der Ausscheidungsverteilung 
wider, Bild 6.8 und Bild 6.9.  
Auf Basis der vorliegenden Ergebnisse lässt sich jedoch keine pauschale Ausschei-
dungsgröße benennen, ab der mit unzulässigem Kornwachstum zu rechnen ist. Dies 
ist in erster Linie auf die bereits beschriebenen Tatsachen zurück zu führen, dass die 
untersuchte Fläche im Vergleich zum metallographischen Schliff sehr klein ist und 
sich darüber hinaus die grobkörnigen Bereiche dadurch auszeichnen, dass die Aus-
scheidungen vollständig aufgelöst sind. Dies wird durch die angewandte Methodik 
nur unzureichend wiedergegeben.  
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Bild 6.8 Vergleich der mittleren Ausscheidungsgröße und der Standardabwei-
chung bei unterschiedlichen Umformtemperaturen TU und Umformgra-
den ϕ (FK: Feinkorn; GK: Grobkorn).  
6.4 Schlussfolgerung 
Für den Bereich der Einsatzstähle konnte gezeigt werden, dass sich durch die Ver-
wendung von Mikrolegierungselementen die Feinkornstabilität zu höheren Tempe-
raturen signifikant steigern lässt. Eine Einsatzhärtung bei 1000°C ist prozesssicher 
möglich, in Abhängigkeit von der Herstellungsroute sind jedoch auch 1050°C reali-
sierbar. Eine Steigerung der Feinkornstabilität während der Einsatzhärtung ist aus-
schließlich von der Größe der vorliegenden Ausscheidungen abhängig. Dabei reicht 
eine Betrachtung der mittleren Ausscheidungsgröße jedoch nicht aus, da sie nur un-
zureichend die gesamte Ausscheidungsverteilung widerspiegelt. Ferner ist zu be-
rücksichtigen, dass die Ausscheidungsverteilung mit jedem weiteren Prozessschritt - 
einschließlich der Einsatzhärtung - verändert wird.  
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Bild 6.9 Vergleich der mittleren Ausscheidungsgröße und der Standardabwei-
chung bei unterschiedlichen Blindhärtetemperaturen TW und nach einer 
zusätzlichen FP-Glühung (FK: Feinkorn; GK: Grobkorn).  
Auf Basis der vorgestellten Untersuchungsergebnisse gilt: 
1. Bei einer Umformung unterhalb einer werkstoffspezifischen Umformtemperatur 
T1 im Bereich der Halbwarmumformung wird die Feinkornstabilität primär vom 
Anlieferungszustand bestimmt, da die niedrigere Temperatur durch unzurei-
chende Diffusion eine Veränderung der Ausscheidungsmorphologie verhindert. 
2. Wird T1 überschritten, so ist die Kornwachstumstemperatur bei einer 
anschließenden Einsatzhärtung eine Funktion des Umformgrades. Mit zuneh-
mendem Umformgrad steigt dabei die Gefahr, dass unzulässiges Kornwachs-
tum stattfindet.  
3. Wird die Umformtemperatur weiter erhöht und übersteigt sie die 
werkstoffspezifische Temperatur T2, (Warmumformung), so ist nicht mehr mit 
dem Auftreten von unzulässigem Kornwachstum in Abhängigkeit der Umfor-
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mung zu rechnen, sofern der Werkstoff ausreichend Mikrolegierungselemente 
sowie ein angepasstes Al/N-Verhältnis enthält, Bild 6.10.  
Bild 6.10 Schematische Darstellung der wirksamen Einflussgrößen auf die Fein-
kornbeständigkeit als Funktion der Umformtemperatur. 
4. Ein zusätzlicher Wärmebehandlungsschritt - insbesondere FP-Glühung und 
Normalisieren - birgt die Gefahr, dass sich die Feinkornstabilität durch eine 
Vergröberung der bestehenden Ausscheidungen verschlechtert, führt jedoch 
gleichzeitig dazu, dass der Einfluss der vorherigen Prozessschritte gemindert 
bzw. eliminiert wird.  
5. Ziel der Prozesskette bis zur Aufkohlung muss es sein, den Anteil 
ausgeschiedener Mikrolegierungselemente so gering wie möglich zu halten. 
Dann können die Mikrolegierungselemente beim Erwärmen zur Aufkohlung fein 
dispers ausgeschieden werden und somit ihr volles Potenzial zur Korngrößen-
stabilisierung entfalten.  
Werden die oben genannten fünf Punkte berücksichtig, dann ist es bei der Auswahl 
des Legierungskonzeptes zur Hochtemperaturaufkohlung von Bedeutung, die ge-
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samte Prozesskette zu betrachten und entsprechend auszulegen. Dabei ergeben 
sich durch die mannigfaltigen Anwendungen von Einsatzstählen durchaus Unter-
schiede. Beispielsweise stellt ein Kfz-Bauteil mit einem Gewicht von wenigen Kilo-
gramm, das in einem Gesenkschmiedeprozess hergestellt wird und in einer Box mit 
anderen Teilen abkühlt, andere Anforderungen bezüglich Temperaturverlauf und 
Umformgrad als ein freiformgeschmiedeter und gewalzter Ring mit einem Gewicht 
von mehreren hundert Kilogramm. Für beide Bauteile gilt jedoch, dass das Legie-
rungskonzept und der Prozess derart ausgelegt sein müssen, dass man sich nicht im 
Grenzbereich des Möglichen bewegt. Ferner gilt zu beachten, dass durch den Ein-
satz von Mikrolegierungselementen das Material empfindlicher auf Schwankungen 
im Prozess - gewollt oder ungewollt herbeigeführt - reagieren wird. 
Moderne Anlagentechnik und ein erweitertes Werkstoff- und Prozessverständnis er-
möglichen neben einer sicheren Handhabung oben genannter Risiken einen breiten 
Zugang des wirtschaftlichen Einsparpotenzials einer Hochtemperaturaufkohlung für 
ein umfangreiches Anwenderspektrum. 
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7 ZUSAMMENFASSUNG 
Bei der Fertigung von Zahnrädern für den Getriebebau nehmen die Bereiche mecha-
nische Bearbeitung und Wärmebehandlung mit einem Kostenanteil von zusammen 
über 80% eine wirtschaftlich herausragende Stellung ein. Durch eine Erhöhung der 
Aufkohlungstemperatur von heute ca. 950°C auf beispielsweise 1050°C lassen sich - 
aufgrund der Beschleunigung der Übergangs- und Diffusionsvorgänge - signifikante 
Prozesszeitverkürzungen erzielen. Wird die Aufkohlungstemperatur erhöht, ist zu 
beachten, dass eine Misch- oder Grobkornbildung des Austenits vermieden wird, die 
mit einer Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften verbunden ist. 
In vorangegangenen Arbeiten konnte gezeigt werden, dass sich die Feinkornstabilität 
von Einsatzstählen durch den Einsatz von Mikrolegierungselementen auf bis zu 
1100°C steigern lässt. Alle diese Untersuchungen haben jedoch in der Regel den 
Nachteil, dass die untersuchten Werkstoffe vor Untersuchungsbeginn einer Refe-
renzwärmebehandlung (z.B. 1150°C, 30 min, Abkühlung an Luft) unterzogen worden 
sind und darüber hinaus meist an warmgewalztem Halbzeug durchgeführt wurden. 
Der Einsatz einer solchen Referenzwärmebehandlung ist ein legitimes Mittel, will 
man allein die metallkundlichen Mechanismen zur Ausscheidungsbildung bzw. -auf-
lösung und -vergröberung untersuchen. 
Die Korngröße ist eine Systemeigenschaft, die durch nahezu jeden Schritt in der 
Prozesskette von der Stahlherstellung bis zur Einsatzhärtung beeinflusst wird. Maß-
geblichen Anteil daran haben die metallkundlichen Mechanismen wie Phasenum-
wandlung, Erholung, Rekristallisation, Kornvergröberung, Versetzungsbildung, Aus-
scheidungsbildung und -auflösung, etc. 
Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung des Einflusses des Herstellungsprozesses 
auf die Feinkornstabilität von Einsatzstählen. Zur Simulation des Warmumformpro-
zesses wurden im Labormaßstab Stauchversuche an zwei Standardwerkstoffen 
(16MnCr5 / 20NiCrMo2) sowie zwei Nb-legierten Einsatzstählen (16MnCr5Nb / 
20NiCrMo2Nb) durchgeführt. Durch Variation der Umformtemperatur sowie des 
Umformgrades konnten zum einen unterschiedliche Warmumformprozesse (warm / 
halbwarm), zum anderen die realen Begebenheiten in z.B. gesenkgeschmiedeten 
Bauteilen (Gradient des Umformgrades) abgebildet werden. Zusätzlich wurde der 
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Einfluss einer Glühbehandlung (FP) untersucht, die in der industriellen Praxis häufig 
zur Verbesserung der Zerspanbarkeit durchgeführt wird. 
Eine Steigerung der Feinkornstabilität während der Einsatzhärtung ist ausschließlich 
von der Größe der vorliegenden Ausscheidungen abhängig. Dabei reicht eine Be-
trachtung der mittleren Ausscheidungsgröße jedoch nicht aus, da sie die reale Aus-
scheidungsverteilung nur unzureichend widerspiegelt. Ferner ist zu berücksichtigen, 
dass die Ausscheidungsverteilung mit jedem weiteren Prozessschritt - also auch der 
Einsatzhärtung selbst - verändert wird. Um zu bestimmen, welche Ausscheidungs-
verteilung eine ausreichende Feinkornstabilität bewirkt, wurden umfangreiche TEM-
Untersuchungen durchgeführt und die Größenverteilung der vorliegenden Ausschei-
dungen zu unterschiedlichen Prozesszeitpunkten bestimmt. 
Für die untersuchten Werkstoffe konnte gezeigt werden, dass bei einer Umformung 
unterhalb einer werkstoffspezifischen Umformtemperatur T1 im Bereich der Halb-
warmumformung die Feinkornstabilität primär vom Anlieferungszustand bestimmt 
wird, da die niedrigere Temperatur durch unzureichende Diffusion eine Veränderung 
der Ausscheidungsmorphologie verhindert. Wird T1 überschritten, so ist die Korn-
wachstumstemperatur bei einer anschließenden Einsatzhärtung eine Funktion des 
Umformgrades. Mit zunehmendem Umformgrad steigt dabei die Gefahr, dass unzu-
lässiges Kornwachstum stattfindet. Wird die Umformtemperatur weiter erhöht und 
übersteigt sie die werkstoffspezifische Temperatur T2, (Warmumformung), so ist nicht 
mit dem Auftreten von unzulässigem Kornwachstum in Abhängigkeit der Umformung 
zu rechnen, sofern der Werkstoff ausreichend Mikrolegierungselemente sowie ein 
angepasstes Al/N-Verhältnis enthält.  
Ein zusätzlicher Wärmebehandlungsschritt - insbesondere FP-Glühung oder Nor-
malisieren - birgt die Gefahr, dass sich die Feinkornstabilität durch eine Vergröbe-
rung der bestehenden Ausscheidungen verschlechtert, führt jedoch gleichzeitig dazu, 
dass der Einfluss der vorherigen Prozessschritte gemindert bzw. eliminiert wird.  
Ziel der Prozesskette bis zur Aufkohlung muss es daher sein, den Anteil ausgeschie-
dener Mikrolegierungselemente so gering wie möglich zu halten. Dann können die 
Mikrolegierungselemente beim Erwärmen zur Aufkohlung fein dispers ausgeschie-
den werden und somit ihr volles Potenzial zur Korngrößenstabilisierung entfalten. 
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8 FORMELZEICHEN UND ABKÜRZUNGSVERZEICHNIS 
Symbol Einheit Bedeutung 
At0,35 mm Aufkohlungstiefe mit einem Kohlenstoffgehalt von 
0,35% 
ASTM - American Society for Testing and Materials 
A,B - Konstanten 
A1 °C Umwandlungstemperatur γ + α ⇒ α 
A3 °C Umwandlungstemperatur γ  ⇒ γ  + α 
b - Burgersvektor 
BF - Behandelt auf vorgegebene Festigkeit 
c Masse-% Konzentration 
c0 % Ausgangskonzentration 
d m Durchmesser 
D cm2/s Diffusionskoeffizient 
Dα cm2/s Diffusionskoeffizient in Ferrit 
Dγ cm2/s Diffusionskoeffizient in Austenit 
D0 cm2/s Diffusionskonstante 
DGL - Differentialgleichung 
Dm μm mittlere Korngröße 
EDS - Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
EDX - Energiedispersive Röntgenspektroskopie 
EFTEM - Energie-gefilterte Transmissionselektronenmikro-
skopie 
E J/cm2 Korngrenzenenergie 
erf  Gauß’sches Fehlerintegral 
f % Volumenanteil der Partikel zweiter Phase 
FK - Feinkorn 
FP - Glühen auf Ferrit-Perlit-Gefüge 
G kJ/mol Freie Enthalpie 
GKZ - Glühen auf kugeligen Zementit 
G - Korngrößenkennzahl 
GK - Grobkorn 
G I/II - Weichgeglüht 
HAADF - High Angle Annular Dark Field 
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HRC 
 
Härte Rockwell C 
J cm2/s Teilchenstromdichte 
kfz - kubisch-flächenzentriert 
krz  kubisch-raumzentriert 
kf N/mm Fließspannung 
K - Gleichgewichtskonstante 
M -  
MLE - Mikrolegierungselemente 
N - Normalisiert 
na 1/cm2 Partikelanzahl pro Flächeneinheit 
nv 1/cm3 Partikelanzahl pro Volumeneinheit 
ni - Anzahl Partikel zweiter Phase 
P N rücktreibende Kraft pro Korngrenzenfläche 
Q J/mol Aktivierungsenergie zur Diffusion 
R J/molK Gaskonstante 
r nm Teilchenradius 
r* m Kritischer Partikelradius 
R μm Kornradius 
RZ μm Größte Höhe des Oberflächenprofils 
Sr % Konzentration eines zu lösenden Elements im 
Gleichgewicht mit einem Partikel mit dem Radius 
r 
S % Gleichgewichtslöslichkeit 
T K Temperatur 
TU °C Umformtemperatur 
TW °C Blindhärtetemperatur 
t Sekunden Zeit 
TZieh °C Ziehtemperatur 
TA °C Austenitisierungstemperatur 
t8/5 s Abkühlzeit von 800 auf 500°C 
TEM - Transmissionselektronenmikroskop 
U - Unbehandelt / Walzzustand 
VP cm3 Gesamtvolumen der Partikel zweiter Phase 
VG cm3 betrachtetes Gesamtvolumen 
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VPi cm3 Einzelvolumen der Partikel zweiter Phase 
X  nm Mittlere Ausscheidungsgröße 
α  Ferrit 
γ  Austenit 
γ J/cm2 Grenzflächenenergie 
Δλ m/m3 Unterschied der Versetzungsdichte 
μ GPa Schubmodul 
ρ  rücktreibende Kraft eines Partikels 
σ - Standardabweichung 
ϕ - Umformgrad 
Ω  Molares Volumen 
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10 ANHANG 
 
Bild 10.1 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.2 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1100°C. 
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Bild.10.3 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.4 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung bei 
TW=1100°C. 
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Bild 10.5 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.6 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1100°C. 
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Bild 10.7 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
 
Bild 10.8 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
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Bild 10.9 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
 
Bild 10.10 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1000°C. 
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Bild 10.11 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.12 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild.10.13 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.14 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.15 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.16 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.17 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.18 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
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Bild 10.19 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1000°C. 
 
Bild 10.20 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 16MnCr5Nb in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.21 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.22 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung bei 
TW=1110°C. 
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Bild 10.23 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.24 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung bei 
TW=1110°C. 
Anhang  127 
 
Bild 10.25 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1050°C. 
 
Bild 10.26 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung bei 
TW=1100°C. 
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Bild 10.27 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
 
Bild 10.28 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.29 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2 in Abhängigkeit des 
Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
 
Bild 10.30 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung 
bei TW=1050°C. 
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Bild 10.31 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C und Blindhärtung 
bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.32 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung 
bei TW=1050°C. 
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Bild 10.33 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C und Blindhärtung 
bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.34 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung 
bei TW=1000°C. 
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Bild 10.35 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C und Blindhärtung 
bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.36 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.37 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=700°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.38 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.39 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=900°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
 
Bild 10.40 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1050°C. 
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Bild 10.41 Korngrößenverteilung des Werkstoffes 20NiCrMo2Nb in Abhängigkeit 
des Umformgrades nach Umformung bei TU=1250°C, FP-Glühung und 
Blindhärtung bei TW=1100°C. 
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